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Vor 52 Jahren, als integrierte Schaltkreise gerade sechs Jahre alt waren und nur aus wenigen dutzend
Bauelementen bestanden, schrieb Gordon Earle Moore im April 1965 für das Electronics Magazine
seinen später berühmt gewordenen Artikel über die zukünftige Entwicklung der Halbleiterindustrie.
Darin heißt es: Integrierte Schaltkreise werden zukünftig wahre Wunder wie Heimcomputer, automati-
sche Kontrollsysteme für die Automobilindustrie und Mobiltelefone ermöglichen und einem breiten
Spektrum der Gesellschaft zugänglich machen. Moore begründete diese Aussage mit der Verringerung
der Produktionskosten pro Bauelement aufgrund der kontinuierlichen Skalierung der Bauelementgröße
und der damit einhergehenden Steigerung der Funktionalität. Konkret formulierte Moore, dass sich
die Anzahl der Bauelemente eines integrierten Schaltkreises aller 12 Monate verdoppeln werde und
bezog sich damit ursprünglich auf einen Zeitraum von ungefähr 10 Jahren; sollte aber unwissentlich
die Entwicklung der Halbleiterindustrie für mindestens ein halbes Jahrhundert vorhersagen. Leicht
modifiziert (Verdoppelung der Bauelemente aller 24 Monate) gilt seine Aussage bis heute und wird
inzwischen als Moore’sches Gesetzt bezeichnet [1].
Heute sind Heimcomputer, automatische Kontrollsysteme für die Automobilindustrie und Smartphones
weit verbreitet. Moderne integrierte Schaltkreise enthalten aktuell mehr als eine Milliarde Bauelemente,
deren Strukturgrößen auf den ein-Millionstel-Teil eines Millimeters (Nanometer) geschrumpft sind.
Allerdings stößt die fortschreitende Minimierung der Bauelemente mit den heute etablierten Verfahren
zunehmend an ihre technologischen und physikalischen Grenzen. Um auch zukünftig eine weitere
Leistungssteigerung zu ermöglichen, wird nach neuen funktionellen Konzepten und Materialien
gesucht. An diesem Punkt setzt die vorliegende Arbeit an.

52. Motivation
Die Motivation dieser Arbeit liegt darin, die Synthese und die speziellen Eigenschaften von Ger-
manium (Ge)-Nanokristallen in einer Matrix aus Zirkoniumdioxid (ZrO2) besser zu verstehen. Das
System fand in der Literatur nur wenig Beachtung (Abbidlung A.1), zeichnet sich aber aufgrund der
speziellen Eigenschaften der Materialien für zahlreiche Anwendungen aus. Als Anwendungsbeispiel
wird eine Nanokristall-Floating-Gate-Speicherzelle näher untersucht. Weitere Einsatzmöglichkeiten
sind Solarzellen auf Basis von Nanokristallen und Lichtemitter für die integrierte optoelektronische
Datenübertragung.
Nachfolgend werden die genannten Anwendungen kurz erläutert und die Vorteile der gewählten
Materialien diskutiert. Zudem wird auf wichtige technologische Anforderungen eingegangen, die für
eine erfolgreiche Integration der Nanokristalle in die Bauelementstrukturen zu beachten sind.
2.1. Nanokristall-Floating-Gate-Speicherzelle
Die klassische Speicherzelle eines Floating-Gate-Flashspeichers verwendet zur Informationsspeiche-
rung eine kontinuierliche Schicht aus polykristallinem Silizium (Floating-Gate). Die Informationen
werden in Form von elektrischen Ladungen gespeichert. Das Schreiben und Löschen von Informa-
tionen erfolgt, indem die Ladungen durch eine dünne SiO2-Schicht (Tunneloxid) tunneln, entweder
vom Substrat in das Floating-Gate (Schreiben von Ladungen), oder vom Floating-Gate in das Substrat
(Löschen von Ladungen). Durch die hohe Energie der Ladungsträger beim Schreiben und Löschen
degradiert jeder Tunnelvorgang die dielektrischen Eigenschaften des Tunneloxides. Ist das Floating-
Gate durch die fortschreitende Degradation des Tunneloxides an nur einer Stelle leitfähig mit dem
Substrat verbunden, wird das gesamte Floating-Gate über das Tunneloxid entladen. Die betroffene
Speicherzelle verliert unvermeidbar ihre gespeicherte Information. Um die Beständigkeit der Infor-
mationen nicht zu gefährden, stagniert die Dicke des Tunneloxides heutiger Speicherzellen laut einer
Prognose der ITRS (engl. International Technology Roadmap for Semiconductors) bei etwa 8 nm bis
9 nm für NOR-Speicher und bei etwa 6 nm für NAND-Speicher.
Aus Leistungssicht ist es aber erstrebenswert, die Dicke des Tunneloxides weiter zu reduzieren: Dünne-
re Tunneloxide ermöglichen kürzere Schreib- und Löschzeiten bei gleichen oder gar kleineren Schreib-
und Löschspannungen [2]. Da dünnere Tunneloxide anfälliger für Defekte sind, muss der Aufbau
des Floating-Gates hinsichtlich einer geringeren Empfindlichkeit gegenüber Defekten im Tunneloxid
optimiert werden: Eine Möglichkeit ist es, das kontinuierliche Floating-Gate durch diskrete Nanokris-
talle in einer isolierenden Matrix zu ersetzt. Befindet sich im Tunneloxid eine leitfähige Verbindung
zwischen dem Nanokristall-Floating-Gate und dem Substrat, wird nicht das gesamte Floating-Gate,
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sondern nur der Nanokristall in unmittelbarer Nähe des Defektes entladen. Die Information der Zelle
bleibt durch die gespeicherten Ladungen in den anderen Nanokristallen erhalten [3]. Ein weiterer
Vorteil von Nanokristall-Floating-Gate-Speicherzellen ist der Coulomb-Blockade-Effekt [4]. Dieser
ermöglicht es, in Abhängigkeit von der Schreibspannung eine unterschiedliche Anzahl an Ladungen
zu speichern, was zur Realisierung von Multi-Level-Speichern verwendet werden kann.
Hinsichtlich einer Optimierung der Betriebsspannung und Lebensdauer der einzelnen Speicherzellen
ist auch das Kopplungsverhältnis zwischen Floating-Gate und Kontroll-Gate (engl. gate coupling
ratio, kurz GCR) von großer Bedeutung [5]. Es bestimmt, welcher Anteil der Betriebsspannung über
dem Tunneloxid und welcher Anteil der Betriebsspannung über dem Kontrolloxid abfällt, wobei der
über dem Tunneloxid abfallende Anteil gemeinsam mit dem GCR steigt. Ein großes GCR ermöglicht
eine Reduzierung der Betriebsspannung und steigert durch einen geringeren Feldabfall über dem
Kontrolloxid gleichzeitig die Lebensdauer der Speicherzelle. Laut der ITRS sollte das GCR für
heutige und zukünftige Technologien mindestens 0,6 bis 0,7 betragen. Dazu ist es angebracht, das
konventionell verwendete Kontrolloxid durch ein Dielektrikum mit hoher Dielektrizitätszahl (Hoch-εr-
Dielektrikum) zu ersetzen. Das Tunneloxid sollte aus einem Material mit einer vergleichsweise kleinen
Dielektrizitätszahl bestehen.
Damit die Integration von Nanokristallen als Speicherknoten und von Hoch-εr-Dielektrika als Kon-
trolloxid erfolgreich ist, muss der technologische Prozesse und das Materialsystem folgende Punkte
erfüllen:
(i) Die Nanokristalle müssen Ladungen speichern. Für eine möglichst lange Speicherdauer (engl.
Retention) ist es wünschenswert, dass die Ladungen in den Potentialtöpfen der Nanokristalle
und nicht in Grenzflächendefekten (engl. Traps) zwischen den Nanokristallen und der Matrix
gefangen sind. Im ersten Fall ist die energetische Barriere für das Zurücktunneln für alle Ladun-
gen gleich. Im zweiten Fall kann sich diese Barriere für die Ladungsträger stark unterscheiden,
was sowohl für das Löschen als auch hinsichtlich der Speicherdauer problematisch ist.
(ii) Die Anzahl an gespeicherten Ladungen sollte hoch sein, damit sich ein möglichst breites
Speicherfenster bildet. Ein breites Speicherfenster ermöglicht die einfache Unterscheidung
zwischen einem programmierten und einem nicht programmierten Zustand. Weiterhin erleichtert
es die Realisierung von Multi-Level-Speichern, die zwischen mehreren Speicherzuständen
unterscheiden können.
(iii) Um eine gleichmäßige Aufladung der Nanokristalle zu gewährleisten, muss das Tunneloxid
einheitlich dick sein. Hierfür ist neben einer Kontrolle der räumlichen Lage auch eine Kontrolle
der Größe und Größenverteilung der Nanokristalle notwendig.
(iv) Um einen lateralen Ladungstransport im Nanokristall-Floating-Gate zu verhindern, müssen
die Nanokristalle diskret sein. Voraussetzung hierfür ist eine Kontrolle der Flächendichte der
Nanokristalle innerhalb einer Monolage.
(v) Ein Ladungsverlust über das Kontrolloxid muss konsequent verhindert werden. Amorphe Di-
elektrika sind beständiger gegen Leckströme als polykristalline Dielektrika. Daher sollte das
Kontrolloxid nach der Synthese der Nanokristalle amorph sein.
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(vi) Das Kontrolloxid darf keine Ladungen speichern. Dazu muss es defektfrei sein. Haftstellen im
Kontrolloxid würden zu einer unerwünschten Verschiebung der Einsatzspannung führen und
sich negativ auf dessen Leckstromeigenschaften auswirken.
Ge-Nanokristalle in einer ZrO2-Matrix sind vielversprechend für eine Anwendung in Nanokristall-
Floating-Gate-Speicherzellen. Ge ist kompatibel zur etablierten Silizium-Technologie. Aufgrund der
Kristallisationstemperatur von 300 °C bis 450 °C [6–9] ist Ge für die Synthese der Nanokristalle in
einer amorphen ZrO2-Matrix geeignet, da reines ZrO2 bei 500 °C bis 550 °C [10–12] kristallisiert. Ge
zeichnet sich auch in seinen elektrischen Eigenschaften aus: Eine wichtige Rolle für die Speicherdauer
der Informationen spielt der energetische Unterschied zwischen der Leitungsbandkante des Nanokris-
talls und der Leitungsbandkante des Substrates (Elektronen) beziehungsweise der Valenzbandkante
des Nanokristalls und der Valenzbandkante des Substrats (Löcher). Werden Ge-Nanokristalle als
Speicherknoten und Silizium als Substrat verwendet, ergibt sich durch die kleinere Bandlücke des
Ge (0,66 eV) verglichen zum Silizium (1,1 eV) ein solcher energetischer Versatz. Allerdings ist der
energetische Unterschied der Leitungsbandkante vernachlässigbar. Dem gegenüber ist der Versatz
der Valenzbandkante (etwa 0,4 eV) elektrisch bedeutsam. Entsprechend ist eine Verbesserung der
Speicherdauer von Ge-Nanokristallen zu erwarten, wenn Löcher anstelle von Elektronen zur In-
formationsspeicherung verwendet werden. Dieser Vorteil im Vergleich zu Silizium-Nanokristallen
wurde experimentell gemessen [13–15] und auch simuliert [16]. Ein weiterer Vorteil des Versatzes
der Valenzbandkante ist die potentielle Möglichkeit, direktes Tunneln als Schreibmechanismus für die
Löcher zu verwenden. Daten können somit geschrieben und gelöscht werden ohne das Tunneloxid zu
degradieren [16, 17].
Für nichtflüchtige Datenspeicher wurden Ge-Nanokristalle in SiO2 [15, 18–22], HfO2 [23–28], HfAlOx
[29–32], Al2O3 [33–37], Si3N4 [38, 39], SiONx [40], Lu2O3 [41–43] und ZrO2 [44] eingebettet.
Letzteres fand dabei nur wenig Beachtung, zeichnet sich aber durch eine große Bandlücke von 5,8 eV
[45], einen großen energetischen Versatz zum Leitungsband (1,4 eV) und zum Valenzband (3,3 eV)
des Silizium-Substrates [46] sowie eine hohe Dielektrizitätszahl von 20 bis 47 [47] aus. Außerdem
wurde gezeigt, dass Ge-Nanokristalle in ZrO2 elektrische Ladungen speichern [44].
2.2. Solarzellen der zukünftigen Generation
Für Standard Silizium-Solarzellen berechneten Shockley und Queisser ein Wirkungsgrad-Limit von
30 % [48]. Durch Tandem-Solarzellen, die Schichtstapel aus mehreren Materialien mit unterschiedli-
chen Bandlücken verwenden, kann dieses Limit zwar umgangen werden, ihre Herstellung ist jedoch
aufwendig und teuer [49]. Ferner werden für solche Solarzellen häufig giftige und umweltschädliche
Materialien verwendet [50]. Eine interessante Alternative zu Tandem-Solarzellen sind Solarzellen auf
Basis von Nanokristallen. Die Bandlücke der Nanokristalle kann über den Durchmesser der Kristallite
an das Sonnenspektrum angepasst werden. Solche Solarzellen wären ähnlich effizient wie Tandem-
Solarzellen, könnten aber umweltverträglicher und kostengünstiger produziert werden [51, 52].
Auch für die Anwendung in Solarzellen sind Ge-Nanokristalle in einer ZrO2-Matrix vielversprechend:
Als Absorbermaterial zeichnet sich das Ge gegenüber dem Silizium durch einen vergleichsweise großen
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Absorptionskoeffizienten [53], eine tiefere Kristallisationstemperatur und einen schon bei wesentlich
größeren Strukturweiten auftretenden Quantum-Confinement-Effekt [54] aus. Die Bandlücke des Ge
kann laut theoretischer Rechnungen über die Kristallitgröße zwischen 0,66 eV und 4,0 eV eingestellt
werden [55]. Dabei ist der größte Einfluss für Kristallitgrößen zwischen 6,0 nm und 2,0 nm zu erwarten
[55]. Als Matrixmaterial behauptet sich ZrO2 durch eine im Spektralbereich von 0,3 µm bis 8,0 µm
hohe optische Transparenz.
Damit die Integration von Ge-Nanokristallen als Absorbermaterial in Solarzellen erfolgreich ist, sind
folgende technologische Herausforderungen zu lösen, die im Wesentlichen mit den technologischen
Anforderungen für den Datenspeicher vergleichbar sind:
(i) Für einen optimalen Wirkungsgrad ist eine Anpassung des Bandlückenbereichs der Nanokristalle
an das Spektrum der Sonne wichtig. Hierfür ist eine sehr gute Kontrolle der Größe und der
Größenverteilung erstrebenswert.
(ii) Für die Anpassung der Bandlücke an das Sonnenspektrum ist ein starker Quanten-Confinement-
Effekt wünschenswert. Dieser Effekt ist bei sphärischen Nanokristallen am stärksten ausgeprägt
[41]. Die synthetisierten Nanokristalle sollten demnach möglichst diskret und kugelförmig sein.
(iii) Damit ein Abtransport der generierten Ladungen möglich ist, muss der Abstand zwischen den
Nanokristall-Ebenen (Monolagen) klein sein. Hierfür muss die räumliche Lage der Nanokristalle
in der Matrix präzise kontrolliert werden.
(iv) Um die Lebensdauer der Ladungsträger zu maximieren, ist eine gute Passivierung der Grenzflä-
chen zwischen den Nanokristallen und der Matrix erforderlich.
2.3. Lichtemitter für die integrierte optoelektronische
Datenübertragung
Die Signalverzögerung der Verdrahtungsebene von integrierten Schaltkreisen wird häufig auch als
der „Flaschenhals der Verdrahtungsebene“ bezeichnet und ist eine ernstzunehmende Hürde für das
Schritthalten mit dem Moore’schen Gesetz [1]. Die Verzögerung der Signale folgt aus dem ständigen
Umladen der Kapazitäten zwischen den Leitbahnen und Leitbahnebenen und entspricht mathematisch
dem Produkt aus jener Kapazität und dem elektrischen Widerstand der Leitbahn. Das fortschreitende
Schrumpfen des Leitbahndurchmessers und des räumlichen Abstandes der Leitbahnen und Leitbahn-
ebenen führt jeweils zur Erhöhung einer der beiden Faktoren. Die Signalverzögerung wird somit mit
jedem neuen Technologieknoten kritischer. Weitere Probleme von metallischen Verdrahtungen sind
eine hohe Leistungsaufnahme und das Übersprechen zwischen den Leitbahnen [56]. Ein potentieller
Ausweg aus diesem Kreislauf ist die Realisierung einer optischen Übertragung der Signale. Vergli-
chen zu elektronischen Komponenten zeichnen sich optische Kommunikationswege durch kürzere
Signalverzögerungen, geringeres Übersprechen, höhere Bandbreiten und kleinere Verlustleistungen
aus [56–59].
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Ein fehlender Baustein für die erfolgreiche Etablierung einer optischen Kommunikation auf einem
Chip ist ein Silizium-kompatibler Lichtemitter. Volumenkristalle aus Silizium oder Ge sind aufgrund
ihrer indirekten Bandlücke schlechte Lichtemitter. Jedoch kommen Nanostrukturen dieser Materialien
in Frage: Im Jahre 1990 wurde an porösem Silizium eine ausgeprägte sichtbare Photolumineszenz bei
Raumtemperatur beobachtet [60]. Das führte dazu, dass Silizium- [61, 62] und Ge-Nanostrukturen
[63–67] umfassend hinsichtlich ihrer optischen Eigenschaften untersucht wurden.
Die Kombination aus Ge-Nanokristallen und ZrO2-Matrix ist auch für optische Anwendungen sehr
interessant: Als potentieller Lichtemitter zeichnet sich nanokristallines Ge gegenüber nanokristallinem
Silizium vor allem durch einen schon bei wesentlich größeren Strukturweiten auftretenden Quantum-
Confinement-Effekt aus [54]. Als Matrixmaterial qualifiziert sich ZrO2 durch eine geringe Phononen-
Energie1, eine im Spektralbereich von 0,3 µm bis 8,0 µm hohe optische Transparenz und einen hohen
Brechungsindex [69]. Eine Untersuchung der Lumineszenzeigenschaften von Ge-Nanokristallen in
ZrO2 war zu Beginn dieser Arbeit in der Literatur nicht vorhanden.
Die technologischen Anforderungen, die an den Herstellungsprozess gestellt werden, sind im Wesent-
lichen mit den technologischen Anforderungen für den Datenspeicher vergleichbar:
(i) Für eine definierte Wellenlänge des emittierten Lichtes ist eine sehr gute Größenkontrolle und
eine enge Größenverteilung der Nanokristalle notwendig.
(ii) Um die Wahrscheinlichkeit für nicht-strahlende Übergänge zu minimieren, muss die Grenzfläche
zwischen Matrix und Nanokristall gut passiviert sein.
2.4. Zielsetzungen dieser Arbeit
Aufgrund der technologischen Anforderungen, die die vorgestellten Anwendungen sowohl an den
Herstellungsprozess als auch an die Materialien stellen, ergeben sich für diese Arbeit folgende Zielset-
zungen:
(i) Untersuchung der Kristallisation und der Phasentrennung im Materialsystem GeZrOx mit dem
Ziel, Ge-Nanokristalle in einer amorphen Matrix zu synthetisieren.
(ii) Erreichen einer präzisen Kontrolle über die Größe, Größenverteilung und Lage der Kristallite in
der Matrix sowie der Flächendichte der Kristallite innerhalb einer Monolage.
(iii) Realisierung einer Speicherzelle eines Floating-Gate-Flashspeichers auf Basis von Ge-Nano-
kristallen und einem Hoch-εr-Kontrolloxid als eine mögliche Anwendung des untersuchten
Materialsystems.
1 Die Phononen-Energie von ZrO2 ist 470 cm−1. Im Vergleich dazu sind die Phononen-Energien von SiO2 (1100 cm
−1) und
Al2O3 (870 cm






Germanium ist ein Element der 4. Hauptgruppe des Periodensystems mit dem Symbol Ge. Es ist
gräulich-weiß glänzend und sehr spröde. Bei Raumtemperatur ist elementares Ge an Luft sehr beständig.
Erst bei Erhitzen oxidiert es zu Germanium(IV)-oxid (GeO2). Bei Normalbedingungen kristallisiert
Ge in der kubischen Diamantstruktur (Fd3¯m). Die Gitterkonstante ist 0,566 nm [70]. Die kubische
Modifikation wird auch als Ge-I oder α-Ge bezeichnet. Neben dieser Modifikation gibt es noch eine
ganze Reihe an Hochdruckphasen, die höhere Packungsdichten und teilweise andere elektrische und
physikalische Eigenschaften haben [71, 72].
Tabelle 3.1 listet ausgewählte physikalische und chemische Parameter des Ge-I auf und vergleicht sie
mit denen von Silizium. Ge gehört zu den indirekten Halbleitern mit einer Bandlücke von 0,66 eV.
Das Minimum des Leitungsbandes liegt am L-Punkt, das Maximum des Valenzbandes am Γ-Punkt
der Brillouin-Zone [73]. Daneben hat Ge auch noch eine direkte Bandlücke von 0,80 eV. Die Ener-
giedifferenz zwischen der direkten Bandlücke und der indirekten Bandlücke beträgt demnach nur
0,14 eV. Verglichen zum Gruppennachbarn Silizium hat Ge eine höhere Dielektrizitätszahl und eine
geringere effektive Masse der Ladungsträger. Der Exzitonen-Bohr-Radius von Ge beträgt 24,3 nm
[74] und ist damit größer als der von Silizium (4,9 nm) [75]. Man erwartet daher, dass der Quantum-
Confinement-Effekt bei Ge schon bei wesentlich größeren Strukturgrößen auftritt als beim Silizium
[63]. Weiterhin hat Ge eine niedrigere Kristallisationstemperatur als Silizium. Elektrisch zeichnet
sich Ge gegenüber dem in der Halbleiterindustrie standardmäßig als Substratmaterial verwendeten
Silizium insbesondere durch seine wesentlich höhere Beweglichkeit der Elektronen und Löcher [76],
eine höhere Eigenleitungsdichte und einer kleineren Bandlücke aus.
Heute wird Ge in der Hochfrequenztechnik (zum Beispiel als Si-Ge-Verbindungshalbleiter [77]), als
Strahlungsdetektor (zum Beispiel für die Gamma- und Röntgenspektroskopie [78]) und in Glasfaser-
kabeln [79] verwendet. Außerdem gilt es als ein alternatives Substratmaterial für Hochgeschwindig-
keitstransistoren [80–83]. Für Solarzellen aus Galliumarsenid (GaAs) werden unter anderem Wafer
aus Ge als Substratmaterialien genutzt. Die Gitterkonstanten von Ge und GaAs sind sehr ähnlich,
sodass GaAs epitaktisch auf Ge-Einkristallen aufgewachsen werden kann [84]. Der massive Ausbau
der Telekommunikationswege sowie neue Verwendungen in elektronischen Bauteilen lassen laut
Schätzungen der Europäischen Union die Nachfrage nach dem Halbleitermaterial bis 2030 auf das
Achtfache steigen.
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Tabelle 3.1.: Ausgewählte physikalische und chemische Eigenschaften für Germanium- und Silizium-Volumenkristalle
bei Raumtemperatur [70, 74, 75, 85–88]. Die Einheit m0 ist die Masse des freien Elektrons.
Germanium Silizium Einheit
Kristallstruktur Fd3¯m Fd3¯m -
Gitterkonstante a 0,566 0,543 nm
Direkte Bandlücke Edg 0,80 3,40 eV
Indirekte Bandlücke E ig 0,66 1,12 eV
Dielektrizitätszahl εr 16 11,9 -
Exzitonen-Bohr-Radius a0 24,3 4,9 nm
Eigenleitungsdichte ni 2,33·1013 1,5·1010 cm−3
Elektronenbeweglichkeit µn 3900 1500 cm2V−1s−1
Löcherbeweglichkeit µp 1900 450 cm2V−1s−1
Effektive Elektronenmasse mt 0,08 0,19 m0
Effektive Elektronenmasse ml 1,59 0,91 m0
Effektive Löchermasse mhh 0,28 0,53 m0
Effektive Löchermasse mlh 0,04 0,15 m0
Schmelztemperatur ϑs 937 1413 °C
3.1.2. Zirkoniumdioxid
Zirkoniumdioxid ist eine in der Natur häufig vorkommende Verbindung mit der chemischen Formel
ZrO2. Es gehört zu den Übergangsmetalloxiden. Chemisch ist es überaus beständig und schmilzt erst
bei sehr hohen Temperaturen. Bei Atmosphärendruck kommt es in Abhängigkeit von der Temperatur
in drei kristallinen Modifikationen vor: Bei Raumtemperatur ist es monoklin (P21/c), oberhalb von
1170 ◦C tetragonal (P42/nmc) und oberhalb von 2370 ◦C kubisch (Fm3¯m) [89]. Diese Modifikationen
unterscheiden sich hinsichtlich ihrer mechanischen [90] und elektrischen [47] Eigenschaften. So heben
sich nach Berechnungen von [47] die Dielektrizitätszahlen der monoklinen- (εr = 19,7), kubischen-
(εr = 36,8) und tetragonalen Phase (εr = 46,8) deutlich voneinander ab. Tabelle 3.2 fasst weitere
elektrische Eigenschaften von ZrO2 zusammen und vergleicht diese mit den Eigenschaften des in der
Halbleiterindustrie klassisch eingesetzten SiO2.
Die tetragonale Modifikation hat die höchste Dielektrizitätszahl. Daher besteht aus elektrischer Sicht
ein Interesse daran, diese Hochtemperaturphase bei Raumtemperatur zu stabilisieren. Dies kann durch
die Beimischung von Fremdstoffen und/oder durch das Erzwingen sehr kleiner Kristallitgrößen er-
folgen. Typische Fremdstoffe sind Metalloxide mit niedriger Valenz wie beispielsweise CeO2 [91]
und Y2O3 [92, 93]. Eine stabilisierende Wirkung wurde aber auch für Ge berichtet [94–97]. Im
Allgemeinen stabilisieren niedrige Fremdstoffkonzentrationen die tetragonale Phase, während hohe
Fremdstoffkonzentrationen eher die kubische Phase stützen [92]. Die größeninduzierte Stabilisierung
wird sowohl bei freistehenden als auch bei eingebetteten nanokristallinem ZrO2 beobachtet. Dafür
werden kritische Kristallitgrößen von 3 nm bis 30 nm angegeben [98]. Verantwortlich für die Stabili-
sierung ist die kleinere Oberflächen- beziehungsweise Grenzflächenenergie der tetragonalen Phase
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Tabelle 3.2.: Ausgewählte physikalische und chemische Eigenschaften für ZrO2 und SiO2 [45, 46, 109]. Hinweis:
Viele Eigenschaften sind vom Abscheideverfahren und/oder der Morphologie/Kristallstruktur des Materials abhängig.
ZrO2 SiO2 Einheit
Bandlücke Eg 5,1-7,1 8,9 eV
Leitungsbandabstand zum Si 1,4 3,5 eV
Valenzbandabstand zum Si 3,3 4,4 eV
Durchbruchfeldstärke Ebd 5,0-7,0 10,0 MVcm−1
Dielektrizitätszahl εr 20-47 3,9 -
Schmelztemperatur ϑs 2706 1723 °C
im Vergleich zur monoklinen Phase [99–101] und/oder (bei eingebetteten nanokristallinem ZrO2)
mechanische Spannungen [102].
Neben den in der Literatur gut analysierten Hochtemperaturmodifikationen kommt das ZrO2 auch in
orthorhombischen Hochdruckmodifikationen vor. Oberhalb von 3,5 GPa kann die Kristallsymmetrie
mit der Raumgruppe Pnam und oberhalb von 15 GPa mit der Raumgruppe Pbca beschrieben werden
[103]. Diese Varianten sind zentrosymmetrisch und werden im Allgemeinen nicht durch Fremdatome
stabilisiert [103]. Eine dritte orthorhombische Modifikation kann mit der nicht-zentrosymmetrisch
Raumgruppe Pbc21 beschrieben werden [103]. Gefunden wurde diese bisher nur in Mg-ZrO2 Le-
gierungen nach einer Schockfrostung auf 30 K [104] und kürzlich in undotierten ZrO2-Schichten bei
plasmaunterstützter Atomlagenabscheidung [105].
ZrO2 kommt als technische Keramik im Maschinenbau [106] und als prothetisches Material in der
Medizintechnik [90] zum Einsatz. Zudem gilt es als ein vielversprechendes Hoch-εr-Dielektrikum für
die Mikroelektronik [83, 107, 108].
3.2. Synthese von Nanokristallen durch Phasenseparation aus
übersättigten festen Lösungen
In dieser Arbeit erfolgt die Synthese der Nanokristalle mit Hilfe eines Hochtemperaturprozesses aus
übersättigten festen Lösungen (engl. Supersaturated Solid Solutions). Von einer übersättigten festen
Lösung spricht man, wenn das System zwar als homogene Mischung vorliegt, die Thermodynamik
aber für die betrachtete Temperatur und Zusammensetzung ein Mehrphasensystem voraussagt. Das
System kann sich dann entweder in einem metastabilen Bereich oder im Bereich einer Mischungslücke
befinden. Im metastabilen Bereich läuft die Entmischung über einen Keimbildungsprozess ab, indem
sich durch stochastische Konzentrationsfluktuationen Keime (Ausscheidungen) mit der Gleichge-
wichtszusammensetzung bilden. Im Bereich der Mischungslücke kommt es zur spontanen Entmischung
(Spinodale Entmischung), bei der sich die Gleichgewichtszusammensetzung durch Diffusionsprozesse
im Laufe der Zeit einstellt [110]. Der zeitliche Verlauf der Bildung eines Zwei-Phasen-Systems aus
einer homogenen Mischung hängt von der Beweglichkeit der Atome ab. Diese steigt exponentiell
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mit der Temperatur. Um eine Phasenseparation zu beschleunigen wird das System daher erhöhten
Temperaturen ausgesetzt.
Im Folgenden wird ein Zwei-Komponenten-System aus einer Komponente mit hoher Konzentrati-
on (Matrix) und einer Fremdkomponente mit geringerer Konzentration (Fremdatome, die nach der
Phasenseparation Ausscheidungen in der Matrix bilden) betrachtet.
3.2.1. Keimbildung im metastabilen Bereich
Die Phasenseparation im metastabilen Bereich wird in drei Zeitregime aufgeteilt: Keimbildung,
Wachstum und Ostwaldreifung.
Die Bildung eines Keims innerhalb einer Festkörpermatrix ist mit einer Änderung der freien Enthalpie
∆GK verbunden [110]:
∆GK = ∆GV +∆γ+∆Gε (3.1)
Diese Änderung setzt sich aus den Änderungen der Volumenenergie ∆GV , der Grenzflächenenergie ∆γ
und der Verzerrungsenergie ∆Gε zusammen.
Die Änderung der Volumenenergie
∆GV =−43pir
3gV (3.2)
ist darauf zurückzuführen, dass ein gewisses Volumen des Stoffgemisches mit einer hohen freien
Enthalpie in eine entmischte Phase (Keim) mit einer niedrigen freien Enthalpie übergeht. Der Betrag
von ∆GV nimmt mit der dritten Potenz des Keimradius zu. Das Minuszeichen bedeutet, dass ∆GV die
Energiebilanz des Systems verbessert und damit eine Keimbildung beziehungsweise dessen Wachstum
vorantreibt. gV ist die spezifische freie Enthalpie bei einer Änderung des Keimvolumens.
Die Änderung der Grenzflächenenergie
∆γ = 4pir2σ (3.3)
ist darauf zurückzuführen, dass die Bildung eines Keimes immer auch mit der Ausbildung einer neuen
Grenzfläche zwischen Keim und Matrix verbunden ist. Der Betrag von ∆γ nimmt mit dem Quadrat
des Keimradius zu. Da jede zusätzliche Grenzfläche die Energiebilanz des Systems verschlechtert,
hemmt dieser Beitrag die Keimbildung beziehungsweise dessen Wachstum. σ ist die spezifische
Grenzflächenenergie der Keimoberfläche.





ist darauf zurückzuführen, dass der Keim ohne Matrix eine andere Form/ein anderes Volumen hätte,
als er in der Matrix einnehmen kann. Zur Anpassung müssen Keim und Matrix eine elastische
Verzerrungsenergie aufbringen. Der Beitrag von ∆Gε nimmt mit der dritten Potenz des Keimradius
zu. Da die zusätzliche Verzerrungsenergie die Energiebilanz des Systems verschlechtert, hemmt
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Abbildung 3.1.: Änderung der freien Enthalpie ∆GK bei der Bildung eines Keimes als Funktion des Keimradius rK in
Anlehnung an [111]. Wird der kritische Keimradius (r∗K) und damit die Keimbildungsbarriere (∆G∗K) überwunden,
verringert ein weiteres Wachstum des Keimes die freie Enthalpie des Systems.
diese ebenfalls die Keimbildung beziehungsweise dessen Wachstum. gε ist die spezifische elastische
Verzerrungsenergie eines Keimes.
Damit sich also ein Keim bilden beziehungsweise dieser wachsen kann, muss dieser Prozess zu einer
Verringerung von ∆GK führen. Wie in Abbildung 3.1 erkennbar, führt eine Entmischung im metasta-
bilen Bereich zunächst grundsätzlich zu einer Erhöhung von ∆GK . Ein solcher Reaktionsverlauf ist
thermodynamisch instabil und das System kehrt zur homogenen Mischung zurück. Damit es überhaupt
zur Bildung eines Keimes kommt müssen sich durch zufällige Konzentrationsfluktuationen kleine
Gebiete bilden, in denen die Konzentration des gelösten Stoffes nahe an der thermodynamisch stabilen
Endkonzentration liegt. Solche Konzentrationsfluktuationen fungieren ab einer bestimmten Größe (kri-
tischer Keimradius r∗K , Keimbildungsbarriere ∆G∗K) als Keime für das Wachstum von Ausscheidungen.
Das Wachstum der Ausscheidungen erfolgt (unter weiterer Abnahme der freien Enthalpie) durch Diffu-
sion bis keine „freien“ Fremdatome aus der Matrix mehr zur Verfügung stehen. Ein weiteres Wachstum
einzelner Ausscheidungen erfolgt durch Ostwaldreifung: Kleinere Ausscheidungen besitzen eine
höhere freie Enthalpie als größere, da das Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnis bei kleineren Partikeln
ungünstiger ist. Deshalb ist das System bestrebt, möglichst große Ausscheidungen zu bilden.
3.2.2. Spontane Entmischung im Bereich einer Mischungslücke
Im Bereich der Mischungslücke entfällt die Keimbildungsbarriere. Selbst kleinste Änderungen der
Konzentrationen durch stochastische Fluktuationen und Diffusionsprozesse führen zu einer Verringe-
rung der freien Enthalpie des Systems. Das System kann kontinuierlich in Mischanteile übergehen,
deren Konzentrationen sich nach und nach auseinander entwickeln und schließlich die Gleichgewichts-
werte an den Minima der freien Enthalpie erreichen. Bei Systemen, deren Komponenten überhaupt
nicht mischbar sind, führt diese spontane Separation zur Bildung von reinen Ausscheidungen der
Fremdatome in der Matrixkomponente [110]. Das weitere Wachstum einzelner Ausscheidungen erfolgt




In der vorliegenden Arbeit werden Ge-Nanokristalle mit Hilfe einer Wärmebehandlung aus übersättig-
ten festen Lösungen (Schichten aus GeZrOx oder GeTaZrOx) synthetisiert. Die Abscheidung dieser
Schichten erfolgt mit Hochfrequenz-Magnetronsputtern. Dieses Kapitel behandelt, wie durch Sputtern
von Einzeltargets unterschiedliche Funktionsschichten (Referenz-, Trenn-, und Deckschichten) und
durch Co-Sputtern von unterschiedlichen Targets übersättigte feste Lösungen abgeschieden werden.
Ein weiterer Themenschwerpunkt ist die Bestimmung der atomaren Schichtzusammensetzung mit der
Rutherford-Rückstreuung (engl. rutherford backscattering spectrometry, kurz RBS). Abschließend
erfolgt eine Beschreibung der Wärmebehandlung zur Synthese der Ge-Nanokristalle.
4.1. Substrate und Vorbehandlung
Als Substrate wurden Silizium-Wafer mit einem Durchmesser von sechs Zoll verwendet. Diese wurden
vor der Beschichtung mit einem Standardprozess der Radio Corporation of America (RCA-clean)
gereinigt [112], um ihre Oberfläche von Partikeln sowie organischen und metallischen Verunreini-
gungen zu befreien. Zum Entfernen des natürlichen Oxids, welches sich bei Luftkontakt auf dem
Silizium bildet, diente ein kurzes Bad in verdünnter Flusssäure. Direkt im Anschluss daran wurden die
Wafer in einem Oxidationsofen der Firma ATV Technologie GmbH (Model PEO-604) im Zentralen
Reinraumlabor der TU Bergakademie Freiberg trocken oxidiert.1
Um die atomare Zusammensetzung ausgewählter Schichten mit RBS zu bestimmen, wurden auch
Kohlenstoffsubstrate (ohne Vorbehandlung) beschichtet. Die Kohlenstoffsubstrate verhindern, dass
die Messergebnisse durch die Silizium-Wafer (insbesondere durch das schnell wieder aufwachsende
natürliche Oxid) verfälscht werden.
4.2. Abscheidung von Schichten mit Hochfrequenz-Magnetronsputtern
Mit Hilfe der Hochfrequenz-Magnetronsputter-Technik wurden Schichten verschiedener Zusammen-
setzung und Dicke auf die vorbehandelten Silizium-Wafer (und teilweise auch auf Kohlenstoffsubstrate)
abgeschieden. Diese Technik ist sehr vielseitig anwendbar und kompatibel zu den etablierten Silizium-
Technologien [113].






















Abbildung 4.1.: Schematische Darstellung einer Prozesskammer der Hochfrequenz-Magnetronsputter-Anlange der
Firma BesTec mit drei Sputterquellen in einer konfokalen Geometrie. Reprinted from [114] with the permission of
John Wiley and Sons.
4.2.1. Aufbau der Anlage
Für die Abscheidung stand im Zentralen Reinraumlabor der TU Bergakademie Freiberg eine kommerzi-
elle Hochfrequenz-Magnetronsputter-Anlage der Firma BesTec GmbH zur Verfügung (Abbildung 4.1).
Die Anlage verwendet eine Turbomolekularpumpe, die den Rezipienten auf einen Basisdruck von
10−8 mbar pumpen kann. Der Rezipient kann, über Massendurchflussregler (engl. mass flow controller,
kurz MFC) gesteuert, mit unterschiedlichen Prozessgasen (Argon, Stickstoff und Sauerstoff) geflutet
werden. Oberhalb des Substrathalters sind in einer konfokalen Geometrie drei Sputterquellen an-
geordnet, sodass bis zu drei Targets mit einem Durchmesser von drei Zoll, über Shutter gesteuert,
einzeln oder gleichzeitig abgeschieden werden können. Auf dem dreh- und beheizbaren Substrathalter
befindet sich das Substrat mit einem maximalen Durchmesser von sechs Zoll. Um eine Kontamination
des Rezipienten mit Raumluft zu vermeiden, passiert das Substrat mit Hilfe eines Handlingroboters
zunächst eine Schleuse und anschließend eine Transferkammer, bevor es den Rezipienten erreicht.
4.2.2. Abscheidung
Für die Abscheidung der Schichten wurden die folgenden kommerziellen Targets genutzt: Ge (Reinheit:
5N), ZrO2 (Reinheit: 3N), ZrO2/Ta2O5-Mischoxid (Reinheit: 3N) und SiO2 (Reinheit: 4N). Diese
wurden entweder einzeln, oder in verschiedenen Kombinationen eingesetzt. Die Abscheidung erfolgte
in einem Argon-Plasma bei einem Arbeitsdruck von 5 ·10−3 mbar. Dazu war ein Argonfluss von
20 sccm notwendig. Für eine homogene Beschichtung war eine Rotation des nicht beheizten Substrates
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erforderlich. Weiterhin wurden die Targetwinkel vor dem Prozess optimiert, sodass die Inhomogenität
der Schichtdicke über einem 6 Zoll-Wafer im ungünstigsten Fall 5 % betrug.
Zur Herstellung von Funktionsschichten (Referenz-, Trenn- und Deckschichten) wurden Einzeltargets
gesputtert. Ergänzend wurden mit Hilfe der Co-Sputter-Technik (mehrere Sputterquellen gleichzeitig)
übersättigte Schichten abgeschieden. Dazu wurden folgende Targets kombiniert:
• Ge und ZrO2 (Probenserie GZO)
• ZrO2/Ta2O5 und ZrO2 (Probenserie TZO)
• Ge und ZrO2/Ta2O5 (Probenserie GTZO)
Eine Veränderung der atomaren Zusammensetzung dieser Schichten wurde durch eine Variation der
Plasmaleistung an mindestens einem der Targets erreicht.
4.3. Bestimmung der atomaren Zusammensetzung
Die atomare Zusammensetzung der abgeschiedenen Schichten wurden mit RBS2 gemessen bezie-
hungsweise, zur Reduzierung des Messaufwands, mit Hilfe von Anpassungskurven abgeschätzt.
Abbildung 4.2 verdeutlicht die Vorgehensweise am Beispiel der Probenserie GTZO. Innerhalb des
untersuchten Leistungsbereiches steigt der Ge-Gehalt linear mit der Plasmaleistung am Ge-Target an
(wenn die Leistung am ZrO2/Ta2O5-Target konstant bleibt), während sich die Konzentrationen der
Elemente Zirkonium, Tantal und Sauerstoff linear verringert. Aufgrund dieser Abhängigkeiten lassen
sich die gemessenen Datenpunkte (ausgefüllte Symbole) mit Hilfe von linearen Funktionen anpassen.
Datenpunkte mit offenen Symbolen wurden extrapoliert beziehungsweise interpoliert.
4.4. Wärmebehandlung
Zur Wärmebehandlung wurde das schnelle thermische Ausheilen (engl. rapid thermal annealing, kurz
RTA) genutzt. Im Verglich zu konventionellen Öfen zeichnen sich RTA-Öfen durch ihre geringeren
Energiekosten und eine zeitlich früher beginnende Kristallisation der Materialien aus [115–117]. Als
Grund für die frühe Kristallisation wird die hohe Temperaturrampe [117] sowie die direkte Absorption
des Lichtes [118] genannt.
2 Für RBS wurden die beschichteten Kohlenstoffsubstrate an das Ionenstrahlzentrum des Helmholtz-Zentrums Dresden-
Rossendorf (HZDR) verschickt. Als Projektile wurden Heliumionen mit einer Energie von 1,7 MeV verwendet. Der
Rückstreuwinkel betrug 170°. Messung und Auswertung (Simulation der gemessenen RBS-Spektren zur Bestimmung der
Schichtzusammensetzung) erfolgte durch Dr. Johannes von Borany. Die Ergebnisse wurden in einer tabellarischen Form
übermittelt.
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Abbildung 4.2.: Bestimmung der atomaren Zusammensetzung am Beispiel der Probenserie GTZO. Die mittels RBS
gemessenen Datenpunkte (gefüllte Symbole) wurden mit linearen Funktionen angepasst, um die Schichtzusammen-
setzungen für die übrigen Proben der Serie zu extrapolieren oder interpolieren (offene Datenpunkte). Die Unsicherheit
bei der RBS-Messung ist für Zirkonium, Tantal und Ge (schwere Elemente mit gut bekannten Wirkungsquerschnitten)
geringer (etwa 5%) als für Sauerstoff (etwa 10%). Fehlerbalken sind erkennbar, wenn dieser größer ist als die
verwendete Symbolik.
In dieser Arbeit wurde der RTA-Ofen Solaris 150 der Firma Surface Science Integration genutzt, der
sich im Zentralen Reinraumlabor der TU Bergakademie Freiberg befindet. Die Temperatur wird über
21 Wolfram-Halogenlampen mit einer Gesamtleistung von 25,2 kW gesteuert und kann während des
Prozesses über ein Thermoelement ausgelesen werden, das mit der Unterseite eines Trägerwafers
verbunden ist. Als Trägerwafer dient ein auf Quarzglas liegender Silizium-Wafer. Daher können auch
kleine Probenstücke getempert werden.
Der RTA-Prozess in Abbildung 4.3 lässt sich in die vier Prozessschritte (i) Inertgasspülen, (ii) Heizen,
(iii) Halten und (iv) Abkühlen untergliedern. Zunächst wird für 30 s mit Stickstoff gespült. Danach
wird mit einer Heizrate von etwa 30 K/s auf die gewünschte Temperatur (Haltetemperatur) hochgeheizt.
Diese wird für 30 s (Temperzeit) gehalten. Dann wird die Probe passiv herunter gekühlt.
Ein generelles Problem bei der Wärmebehandlung ist der Verlust von Ge. Ist Restsauerstoff in der
Temperatmosphäre vorhanden, führt dieser zur Bildung von Germanium(II)-oxid (GeO), das bei
Temperaturen von 500 ◦C bis 600 ◦C flüchtig ist [37, 119, 120]. Da ZrO2 ab etwa 300
◦C Sauerstoff
leitet, ermöglicht es einen stetigen Sauerstoffatomen-Nachschub, wenn die Atmosphäre nicht 100 %
sauerstofffrei ist. Um dem entgegen zu wirken, werden in dieser Arbeit Sauerstoff-Diffusionsbarrieren
als Deckschichten (engl. capping layer) genutzt. Im Rahmen einer studentischen Arbeit [121] wurden
verschiedene Deckschichten hinsichtlich ihrer Eignung untersucht, wobei sich SiO2 und Al2O3 als
besonders stabil erwiesen. Daher besitzen alle Proben zur Herstellung von Ge-Nanokristallen eine
Deckschicht aus einem dieser Materialien.
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Abbildung 4.3.: Typischer Temperaturverlauf eines RTA-Prozesses. Das Temperaturprofil lässt sich in die vier
Prozessschritte (i) Inertgasspülen, (ii) Heizen, (iii) Halten und (iv) Abkühlen untergliedern.
4.5. Probenübersicht
In dieser Arbeit wurden zunächst drei Probenserien für die Untersuchung des Entmischungs- und
Kristallisationsverhaltens in unterschiedlichen Materialsystemen hergestellt:
(i) Probenserie GZO: Materialsystem GeZrOx (Tabelle 4.1)
(ii) Probenserie TZO: Materialsystem TaZrOx (Tabelle 4.2)
(iii) Probenserie GTZO: Materialsystem GeTaZrOx (Tabelle 4.3)
Bei diesen Probenserien handelt es sich um jeweils 500 nm dicke Schichten mit unterschiedlichen
Zusammensetzungen auf trocken oxidierte (GZO, GTZO) oder mit natürlichem Oxid bedeckte (TZO)
Silizium-Wafer. Die Probenserien GZO und GTZO haben zusätzlich eine Deckschicht aus SiO2
(10 nm). Zur Bestimmung der Dielektrizitätszahl enthält die Probenserie TZO zusätzlich Metall-
Isolator-Halbleiter Strukturen (kurz: MIS-Strukturen) mit 30 nm dicken TaZrOx-Schichten. Dazu
wurden Ti/Al-Kontakte aufgedampft, wofür im Zentralen Rennraumlabor der TU Bergakademie
Freiberg ein Elektronenstrahlverdampfer der Firma Edwads (Modell Auto 300) und Schattenmasken
zur Verfügung standen.
Auf die Ergebnisse der ersten drei Probenserien aufbauend wurden zwei weiter Probenserien mit einem
komplexeren Aufbau hergestellt:
(iv) Probenserie ÜG - Übergitterstrukturen (Tabelle 4.4): Stapel von Schichten mit periodisch
abwechselnden Ge(Ta)ZrOx- und (Ta)ZrOx-Schichten. Die TaZrOx-Schichten wurden nur mit
dem ZrO2/Ta2O5-Target abgeschieden. Als Deckschicht wird SiO2 (10 nm) verwendet.
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(v) Probenserie S - Speicherstrukturen (Tabelle 4.5): MIS-Strukturen mit folgender Schichtanord-
nung: SiO2-Tunneloxid (5 nm, trocken oxidiert), eine unterschiedliche Anzahl an GeTaZrOx-
Speicherschichten (null bis zwei), ein Kontrolloxid aus TaZrOx (nur mit dem ZrO2/Ta2O5-Target
abgeschieden) und eine Deckschicht aus Al2O3 (mit Atomlagenabscheidung (engl. atomic layer
deposition, kurz ALD) aufgetragen). Für die elektrische Charakterisierung wurden zusätzlich
Ti/Al-Kontakte aufgedampft.
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Tabelle 4.1.: Probenserie GZO: GeZrOx-Schichten mit unterschiedlichen Ge-Gehalten auf thermisch oxidierten






GZO_2 bis GZO_7 0,7 / 0,9 / 1,1 / 1,3 / 1,6 / 2,2 3,3
GZO_8 2,2 —
Tabelle 4.2.: Probenserie TZO: TaZrOx-Schichten mit unterschiedlichen Ta-Gehalten auf Silizium-Wafern mit natürli-
chem Oxid (1,4 nm SiO2). Die TaZrOx-Schichten sind entweder 500 nm (Untersuchung des Kristallisationsverhaltens
und der Kristallstrukturen) oder 30 nm (Bestimmung der Dielektrizitätszahl mit MIS-Strukturen) dick. Für die






TZO_02 bis TZO_05 3,3 0,7 / 1,1 / 1,5 / 2,5
TZO_06 1,5 3,0
TZO_07 — 3,3
Tabelle 4.3.: Probenserie GTZO: GeTaZrOx-Schichten mit unterschiedlichen Ge-Gehalten auf thermisch oxidierten






GTZO_02 bis GTZO_08 0,7 / 0,9 / 1,1 / 1,3 / 1,5 / 2,2 / 2,6 3,3
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Tabelle 4.4.: Probenserie ÜG: Stapel mit alternierenden Schichten aus Ge(Ta)ZrOx und Trennschichten aus (Ta)ZrOx
auf thermisch oxidierten Silizium-Wafern (5 nm SiO2). Eine Periode besteht aus einer Ge(Ta)ZrOx- und einer
(Ta)ZrOx-Schicht, wobei stets die Ge(Ta)ZrOx-Schicht als erste abgeschieden wurde.
Probe Beschreibung
ÜG1 GeZrOx/ZrO2 – ohne Variation:
Die Probe besteht aus 40 Perioden. Die Dicke der GeZrOx-Schichten und
Trennschichten beträgt jeweils 5 nm. Die GeZrOx-Schichten wurden mit
folgenden Plasmaleistungen abgeschieden: 3,3 W/cm2 (ZrO2-Target) und
1,3 W/cm2 (Ge-Target).
ÜG2 GeTaZrOx/TaZrOx – ohne Variation:
Die Probe besteht aus zehn Perioden. Die Dicke der GeTaZrOx-Schichten und
Trennschichten beträgt jeweils 5 nm. Die GeTaZrOx-Schichten wurden mit
folgenden Plasmaleistungen abgeschieden: 3,3 W/cm2 (ZrO2/Ta2O5-Target)
und 1,3 W/cm2 (Ge-Target).
ÜG3 GeTaZrOx/TaZrOx – Variation der GeTaZrOx-Schichtdicke:
Die Probe besteht aus vier Perioden. Die GeTaZrOx-Schichten wurden mit
folgenden Plasmaleistungen abgeschieden: 3,3 W/cm2 (ZrO2/Ta2O5-Target)
und 2,2 W/cm2 (Ge-Target). Die verschiedenen GeTaZrOx-Schichtdicken
(3 nm, 6 nm, 9 nm und 12 nm) wurden über die Sputterzeit eingestellt.
ÜG4 GeTaZrOx/TaZrOx – Variation des Ge-Gehalts:
Die Probe besteht aus vier Perioden. Der Ge-Gehalt der GeTaZrOx-Schich-
ten wurde über die Plasmaleistung am Ge-Target (1,5 W/cm2, 1,8 W/cm2,
2,2 W/cm2, 2,6 W/cm2) eingestellt, wohingegen die Plasmaleistung am
ZrO2/Ta2O5-Target (3,3 W/cm
2) konstant blieb. Die Dicke der GeTaZrOx-
Schichten beträgt jeweils 6 nm, die der Trennschichten jeweils 7 nm.
ÜG5 SiO2/GeTaZrOx/TaZrOx – Zusätzliche SiO2-Schichten und Variation
der GeTaZrOx-Schichtdicke:
Die Probe besteht aus sechs Perioden. Die GeTaZrOx-Schichten wurden mit
folgenden Plasmaleistungen abgeschieden: 3,3 W/cm2 (ZrO2/Ta2O5-Target)
und 2,2 W/cm2 (Ge-Target). Die verschiedenen GeTaZrOx-Schichtdicken
(3 nm, 6 nm, 9 nm, 12 nm, 15 nm und 25 nm) wurden über die Sputterzeit
eingestellt. Unterhalb jeder GeTaZrOx-Schicht befindet sich zusätzlich zur
Trennschicht eine 5 nm dicke SiO2-Schicht.
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Tabelle 4.5.: Probenserie S: MIS-Strukturen mit folgender Schichtanordnung: SiO2-Tunneloxid (5 nm, trocken
oxidiert), null bis zwei GeTaZrOx-Speicherschichten, Kontrolloxid aus TaZrOx (nur mit dem ZrO2/Ta2O5-Target





S0 0 — —
S11, S12, S13 1 1,1 / 1,3 / 2,2 3,3
S2 2 1,6 2,2
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5. Herstellung von Ge-Nanokristallen in einer
ZrO2-Matrix
Aus der Literatur ist bekannt, dass sich das Materialsystem GeZrOx während einer Wärmbehandlung
entmischt [44, 122–124]. Die Bildung von Ge-Nanokristallen durch Phasentrennung aus übersättigten
festen Lösungen ist demnach möglich. Allerdings ist das Matrixmaterial in den genannten Arbeiten
stets kristallin. Für eine bestmögliche Passivierung der Ge-Nanokristall-Oberflächen wäre jedoch ein
amorphes Matrixmaterial wünschenswert. Laut Literatur kristallisieren dünne Schichten aus ZrO2
zwischen 500 ◦C und 550 ◦C [10–12] und solche aus Ge zwischen 300 ◦C und 450 ◦C [6–9]. Daher
ist die Erwartung, dass die Synthese von Ge-Nanokristallen in einer amorphen ZrO2-Matrix möglich
ist.
Die Zielstellung der Arbeiten zu diesem Kapitel lautet daher Ge-Nanokristalle in eine amorphe ZrO2-
Matrix einzubetten. Der erste Teil des Kapitels beschreibt den Aufbau der Proben der Serie GZO. Im
zweiten Teil wird zunächst das Kristallisationsverhalten von Ge und ZrO2 in Abhängigkeit von der
atomaren Zusammensetzung der GeZrOx-Mischschichten untersucht. Danach erfolgt eine ausführliche
Charakterisierung der Ge-Nanokristalle und der ZrO2-Matrix.
5.1. Probenserie GZO
Zur Serie GZO gehören GeZrOx-Mischschichten mit unterschiedlichen atomaren Zusammensetzungen
(GZO_2 bis GZO_7). Zudem wurden zwei Referenzproben hergestellt, die anstelle der Mischschicht
eine Referenzschicht aus ZrO2 (GZO_1) oder Ge (GZO_8) besitzen. In Abbildung 5.1 ist schematisch
der Aufbau der Proben dargestellt. Als Substrate wurden trocken oxidierte Siliziumwafer mit einem
Durchmesser von sechs Zoll verwendet. Die Oxidschicht verhindert, dass das Silizium-Substrat die
Kristallisation der GeZrOx-Mischschichten beeinflusst. Als Deckschicht wurde SiO2 genutzt.
Tabelle 5.1 listet alle Proben dieser Serie auf und gibt die mit RBS gemessenen atomaren Zusammen-
setzungen der Mischschichten und Referenzschichten an. Die Proben GZO_2 bis GZO_7 (Misch-
schichten) und GZO_1 (ZrO2-Referenzschicht) sind mit Silizium kontaminiert. Der Silizium-Gehalt
variiert zwischen 6 at.% für GZO_1 und 2 at.% für GZO_7 (Mischschicht mit dem höchsten Ge-
Gehalt). Die relativ hohe Verunreinigung der Referenzschicht deutet darauf hin, dass das Silizium von
der ZrO2-Sputterquelle stammt. Aus der Literatur ist bekannt, dass die Beimischung von Silizium die
Kristallisationstemperatur von ZrO2 erhöht [125]. Ein Einfluss der Silizium-Kontamination auf das
hier untersuchte Kristallisationsverhalten des ZrO2 kann daher nicht ausgeschlossen werden.





Abbildung 5.1.: Schematische Darstellung einer Probe der Serie GZO. Zur Serie gehören sechs GeZrOx-Mischschichten
mit unterschiedlichen Ge-Konzentrationen (GZO_2 bis GZO_7) und zwei Referenzproben. Letztere besitzen anstelle
der Mischschicht eine Referenzschicht aus ZrO2 (GZO_1) oder Ge (GZO_8).
Tabelle 5.1.: Atomare Zusammensetzung der GeZrOx-Mischschichten (GZO_2 bis GZO_7) und der Referenzschichten
(GZO_1 und GZO_8). Werte ohne Klammern wurden mit RBS gemessen, Werte in Klammern mit Hilfe von
Anpassungskurven abgeschätzt. Die Messunsicherheit ist für Zirkonium, Ge und Silizium (schwere Elemente mit gut
bekannten Wirkungsquerschnitten) geringer (etwa 5%) als für Sauerstoff (etwa 10%).
Probe Ge (at.%) Zr (at.%) O (at.%) Si (at.%)
GZO_1 – 27 67 6
GZO_2 15 18 63 4
GZO_3 (22) (16) (57) (3)
GZO_4 30 14 52 3
GZO_5 (33) (13) (50) (3)
GZO_6 42 11 44 3
GZO_7 53 08 36 2
GZO_8 92 – 8 –
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Zudem enthalten alle Proben dieser Serie mehr Sauerstoff, als für die Bildung von ZrO2 (und eventuell
SiO2) benötigt wird. Der zusätzliche Sauerstoff stammt vermutlich aus der Abscheidekammer. Es
ist bekannt, dass Ge durch seine hohe Affinität zu Sauerstoff, überschüssige Sauerstoffatome in der
Abscheidekammer anzieht [126, 127]. Daher wurde auch beim Co-Sputtern von Ge- und SiO2-Targets
überschüssiger Sauerstoff in den Schichten gemessen [128–130]. Die Ursache für die Kontamination
der Abscheidekammer mit Sauerstoff konnte im Rahmen der Arbeit nicht geklärt werden.
Für die Wärmebehandlung wurden die Siliziumwafer in etwa 1 cm × 1 cm große Probenstücke gebro-
chen und bei Haltetemperaturen zwischen 600 °C und 950 °C für 30 s in einer Stickstoff-Atmosphäre
getempert. Die nachfolgenden Analysen wurden bei Raumtemperatur durchgeführt.
5.2. Charakterisierung in Abhängigkeit von der Zusammensetzung
und der Haltetemperatur
Die Bildung von ZrO2 und elementarem Ge wird im Materialsystem GeZrOx durch die Minimierung
der Gibbs-Energie getrieben: Die Abnahme der Gibbs-Energie ist bei der Bildung von ZrO2 viel
größer (−248 kcal/mol) als bei der Bildung von GeO2 (−118,8 kcal/mol) [131].
1 Entsprechend wird
das Zirkonium bevorzugt oxidiert (Bildung von ZrO2) und Ge sowie überschüssiger Sauerstoff bleiben
zurück. Aufgrund des Sauerstoffüberschusses bilden sich auch Germaniumoxide (GeOx).
5.2.1. Kristallisationsverhalten von Ge und ZrO2
In einem ersten Schritt wurde das Kristallisationsverhalten des Ge mit der Ramanspektroskopie2 un-
tersucht. Abbildung 5.2 zeigt die gemessenen Ramanspektren am Beispiel der Probe GZO_5 (33 at.%
Ge). Die übrigen Ramanspektren dieser Probenserie sind im Anhang in Abbildung A.2 zu sehen. Bis zu
einer Temperatur von 660 ◦C zeigen die Spektren einen breiten Peak bei etwa 275 cm−1. Dieser enthält
Anteile von amorphem ZrO2 und amorphem Ge [124]. Nach einer Temperung bei 670
◦C erscheint
erstmals eine schmale Schulter bei etwa 298 cm−1. Im Falle eines spannungsfreien, kubischen Ge-
Volumenkristalls erwartet man eine Mode mit einer Halbwertsbreite von 2,7 cm−1, die den optischen
Phononen im Γ-Punkt der Brillouin-Zone bei 299,6 cm−1 zugeordnet wird [132]. Die asymmetrische
Verbreiterung und die Verschiebung zu kleineren Wellenzahlen kann für die hier vorliegenden nano-
kristallinen Materialien im Rahmen des Phonon-Confinement-Modells erklärt werden [133–135]. Mit
steigender Temperatur nimmt die Intensität dieser Mode zu. Der Anteil an kristallinem Ge wächst also
mit der Temperatur.
1 Die Zahlenwerte der Gibbs-Energien gelten für eine Temperatur von 298 K.
2 Die Ramanspektren wurden von Dr. Christian Röder und Birgit Ostermay gemessen. Dazu stand im Ramanlabor des Institutes
für Theoretische Physik (TU Bergakademie Freiberg) ein Labram HR 800 Spektrometer der Firma Horiba Jobin Yvon zur
Verfügung. Gemessen wurde in einem Spektralbereich von 50 cm−1 bis 600 cm−1. Dazu wurde ein frequenz-verdoppelter
Nd:YAG-Laser einer Wellenlänge von 532 nm (2,33 eV) und ein Gitter mit 1800 Linien/mm verwendet. Der linear polarisierte
Laserstrahl wurde mit einem 100x Objektiv von Olympus (Numerische Apertur 0,80) auf die Probenoberfläche fokussiert.
Um eine laserinduzierte Aufheizung der Proben zu verhindern, reduziert ein Filter die Leistung des Lasers auf 0,4 mW bis
0,5 mW. Das Signal wurde mit einer thermoelektrisch gekühlte CCD-Kamera detektiert.
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Abbildung 5.2.: Gemessene Ramanspektren am Beispiel der Probe GZO_5 (33 at.% Ge) nach einer Wärmebehandlung
bei unterschiedlichen Temperaturen. Für eine bessere Darstellung sind alle Spektren auf die maximale Intensität
normiert. Zudem ist nur ein Teil des Messbereiches abgebildet.
Um den Anteil an kristallinem Ge quantitativ in Abhängigkeit von der Temperatur zu bestimmen, wurde
die Linienform der Ramanspektren in einem Bereich von 210 cm−1 bis 340 cm−1 mit einer Lorentz-
Verteilung und einer Breit-Wigner-Fano-Funktion (BWF-Funktion) angepasst.3 Abbildung 5.3a) zeigt
dies am Beispiel der Probe GZO_5 (33 at.% Ge) nach einer Temperung bei 690 ◦C. Die Lorentz-
Verteilung (blaue Linie) passt den symmetrischen Teil des Ramanspektrums bei etwa 298 cm−1 an.
Die Intensität dieser Verteilungsfunktion steht für den kristallinen Ge-Anteil. Die BWF-Funktion
(grüne Linie) berücksichtigt den asymmetrischen Teil des Ramanspektrums bei etwa 275 cm−1. Neben
amorphem und nanokristallinem Ge enthält dieser Teil des Spektrums auch Beitrage von amorphem
ZrO2 [124].
Abbildung 5.3b) zeigt die relative Intensität des kristallinen Ge-Anteils als Funktion der Temperatur
am Beispiel der Probe GZO_5 (33 at.% Ge). Bis 670 ◦C nimmt der kristalline Anteil nur geringfügig
mit ansteigender Temperatur zu. Zwischen 670 ◦C und 680 ◦C steigt der kristalline Anteil sprunghaft
an. Danach bewirkt eine weitere Erhöhung der Temperatur wieder eine geringfügige Zunahme an
kristallinem Ge in der Schicht.
Alle Proben wurden wie oben beschrieben ausgewertet. Für die übrigen Proben der Serie ist die relative
Intensität des kristallinen Ge-Anteils als Funktion der Temperatur im Anhang in Abbildung A.3
3 Die Anpassung der Ramanspektren erfolgte durch Dr. Christian Röder vom Institut für Theoretische Physik (TU Bergakade-
mie Freiberg)
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Abbildung 5.3.: a) Anpassung der Ramanspektren mit einer Lorentz-Verteilung (blaue Linie, entspricht kristallinem Ge-
Anteil) und einer Breit-Wigner-Fano-Funktion (grüne Linie, entspricht amorphem und nanokristallinem Materialanteil)
am Beispiel der Probe GZO_5 (33 at.% Ge) nach einer Temperung bei 690 ◦C. b) Relative Intensität des kristallinen
Ge-Anteils als Funktion der Temperatur am Beispiel der Probe GZO_5 (33 at.% Ge).
dargestellt. Für einen Vergleich des Kristallisationsverhaltens der einzelnen Proben der Serie GZO
wurden zwei willkürliche Anteile an kristallinem Ge als Fixpunkte festgelegt: 0,35 (die Kristallisation
des Ge setzt gerade ein) und 0,60 (hoher Anteil an kristallinem Ge). Diese beiden Fixpunkte bilden
die Grundlage für die Darstellung der Kristallisationstemperatur in Abhängigkeit vom Ge-Gehalt in
Abbildung 5.5.
In einem zweiten Schritt wurde das Kristallisationsverhalten des ZrO2 mit der Röntgenbeugung
4
(engl. X-ray diffraction, kurz XRD) untersucht. In Abbildung 5.4 sind GAXRD-Beugungsdiagramme
(engl. glancing angle X-ray diffraction) am Beispiel der Probe GZO_5 (33 at.% Ge) dargestellt. Die
Beugungsdiagramme der übrigen Proben dieser Serie sind in Abbildung A.4 im Anhang zu sehen. Bis
zu einer Temperatur von 660 ◦C haben alle Beugungsdiagramme breite Peaks von amorphem Ge und
amorphem ZrO2. Nach einer Temperung bei 670
◦C erscheinen erstmals drei breite Beugungslinien.
Die 2θ -Winkel dieser Linien (27°, 45° und 55°) entsprechen denen von kubischem Ge [136]. Ihre
Intensitäten steigen zwischen 670 ◦C und 680 ◦C deutlich an. Dieses Ergebnis stimmt gut mit der
Entwicklung der Ge-Mode bei etwa 298 cm−1 in Abbildung 5.2 und dem sprunghaften Anstieg des
kristallinen Ge-Anteils in Abbildung 5.3b) überein.
Nach einer Temperung bei 680 ◦C ist bei 2θ ≈ 30° erstmals eine schwache Beugungslinie von ZrO2
zu beobachten [137]. Das erste Erscheinen dieser Linie bildet die Grundlage für die Darstellung der
Kristallisationstemperatur in Abhängigkeit vom Ge-Gehalt in Abbildung 5.5. Ab 690 ◦C kommen
weitere Beugungslinien bei 2θ ≈ 35°, 50° und 60° hinzu, die der tetragonalen Kristallstruktur zuzu-
ordnen sind [137]. Mit steigenden Temperaturen nehmen die Intensitäten dieser Linien zu und die
4 Alle Beugungsdiagramme wurden mit einem X’PERT Röntgendiffraktometer der Firma Philips aufgenommen, das sich im
Röntgenlabor des Institutes für Experimentelle Physik (TU Bergakademie Freiberg) befindet. Gemessen wurde in einem
2θ -Bereich von 10° bis 90° und, um die Eindringtiefe des Röntgenstrahls in die Probe zu minimieren, bei einem festen
Glanzwinkel von 1°. Um das Signal des Silizium-Substrates zu unterdrücken, wurden die Proben in einem willkürlichen
Winkel von der (100) Ebene verkippt.
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Abbildung 5.4.: Gemessene GAXRD-Beugungsdiagramme am Beispiel der Probe GZO_5 (33 at.% Ge) nach einer
Wärmebehandlung bei unterschiedlichen Temperaturen. Im unteren Teil der Abbildung sind die Lagen der Beugungs-
linien für kubisches (c)-Ge [136] und tetragonales (t)-ZrO2 [137] angegeben. Für eine übersichtliche Darstellung ist
nur ein Teil des gemessenen Winkelbereiches abgebildet.
Halbwertsbreiten ab. Das bedeutet, dass sich der Anteil an kristallinem ZrO2 erhöht und die Kristallit-
größe wächst. Aufgrund der Zielstellung (Synthese von Ge-Nanokristallen in einer amorphen Matrix)
erfolgte hierzu keine quantitative Auswertung.
In Abbildung 5.5 sind die Kristallisationstemperaturen des Ge (bestimmt mit der Ramanspektroskopie)
und des ZrO2 (bestimmt mit der Röntgenbeugung) in Abhängigkeit vom Ge-Gehalt der Mischschichten
GZO_2 bis GZO_7 aufgetragen. Zum Vergleich sind außerdem die Kristallisationstemperaturen von
GZO_8 (Referenzschicht aus Ge) und GZO_1 (Referenzschicht aus ZrO2) als waagerechte Linien
eingezeichnet. Die Ge-Referenzschicht kristallisiert bei etwa 550 ◦C. Im Vergleich zu den Werten in
der Literatur von 300 ◦C bis 450 ◦C [6–9] ist diese Temperatur relativ hoch. Ursächlich hierfür könnte
die sehr kurze Temperzeit von 30 s sein.
Der Ge-Anteil in den GeZrOx-Mischschichten kristallisiert bei signifikant höheren Temperaturen
(640 ◦C bis 670 ◦C) als die Ge-Referenzschicht (550 ◦C). Nach dem Model der Keimbildung aus
einer übersättigten festen Lösung in Kapitel 3.2.1 gibt es für die Kristallisation von Ge in der Matrix
zwei Voraussetzungen: zum einen müssen sich hinreichend viele Ge-Atome zum Erreichen eines
kritischen Keimradius zusammenfinden und zum anderen muss die Fremdstoffkonzentration in diesem
Cluster unter einem kritischen Limit liegen. Die dazu notwendigen Separationsprozesse verzögern die
Kristallisation des Ge in der ZrO2-Matrix.
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Abbildung 5.5.: Kristallisationstemperatur des Ge-Anteils (für die beiden Fixpunkte 0,35 und 0,60) und des ZrO2-
Anteils in GeZrOx-Mischschichten mit unterschiedlichen Ge-Konzentrationen (GZO_2 bis GZO_7). Zum Vergleich
sind die Kristallisationstemperaturen der Proben GZO_8 (Referenzschicht aus Ge) und GZO_1 (Referenzschicht aus
ZrO2) als waagerechte Linien eingezeichnet. Für die Temperaturmessung wurden ein Fehler von ± 5 ◦C geschätzt.
Die Messunsicherheit bei der Bestimmung der Ge-Konzentration beträgt 5%.
Zwischen 22 at.% Ge und 33 at.% Ge steigt die Kristallisationstemperatur der Ge-Cluster an. Nach
dem Modell der Keimbildung in Kapitel 3.2.1 kann der Anstieg durch den wachsenden Beitrag der
Verzerrungsenergie erklärt werden: Bei 22 at.% Ge kristallisiert der Ge-Anteil in einer amorphen
Matrix. Daher spielt die Verzerrungsenergie eine untergeordnete Rolle. Mit steigenden Ge-Gehalten
kristallisiert der Ge-Anteil zunehmend in einer kristallinen Matrix. Aufgrund von Gitterfehlanpas-
sungen erhöht sich in diesem Konzentrationsbereich der Stellenwert der Verzerrungsenergie. Um den
zusätzlichen Betrag zu kompensieren, wächst der kritische Keimradius und die Kristallisationstempe-
ratur nimmt zu. Ab 42 at.% dominiert dann die Ge-Komponente, was ursächlich für das Sinken der
Kristallisationstemperatur beider Komponenten ist.
Die ZrO2-Referenzprobe kristallisiert ab etwa 750
◦C. Laut Literatur sind Werte von 500 °C bis 550 °C
[10–12] üblich, was eine relativ große Differenz zur gemessenen Temperatur darstellt. Ein möglicher
Grund ist die sehr kurze Temperzeit von 30 s. Als weitere Ursache kommt auch die Verunreinigung mit
den Silizium-Atomen in Frage. Aus der Literatur ist bekannt, dass eine Kontamination mit Silizium
die Kristallisationstemperatur von ZrO2 erhöht [125].
Der ZrO2-Anteil in den GeZrOx-Mischschichten kristallisiert bei signifikant niedrigeren Temperaturen
(640 ◦C bis 670 ◦C) als die ZrO2-Referenzschicht (750
◦C). Möglicherweise sind einzelne Ge-Atome in
die Elementarzelle des ZrO2 eingebaut und/oder die Ge-Nanokristalle wirken als Nukleationskeime für
das ZrO2. Auch für das Materialsystem HfAlOx wurde berichtet, dass die Kristallisationstemperatur
sinkt, wenn Ge hinzukommt [29].
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Die Synthese von Ge-Nanokristallen in einer amorphen ZrO2-Matrix ist nur in einem kleinen Tem-
peraturfenster möglich. Die Breite des Fensters beträgt für 22 at.% Ge etwa 45 K (Fixpunkt 0,35)
und nimmt mit steigendem Ge-Gehalt kontinuierlich ab. Ab 33 at.% Ge ist kein Temperaturfenster
mehr vorhanden. Für das Einbetten von Ge-Nanokristallen in eine amorphe Matrix stellt sich das
Materialsystem damit als ungeeignet heraus.
5.2.2. Ge-Nanokristalle
Form, Orientierung
Die Form und Orientierung der Ge-Nanokristalle wurden an Querschnittsproben mit der Transmis-
sionselektronenmikroskopie5 (TEM) untersucht. Als spezielle Analysemethoden wurden Hochauf-
lösungs-TEM (engl. high resolution TEM, kurz HRTEM) und Feinbereichsbeugung (engl. selected
area electron diffraction, kurz SAED) genutzt. Mit HRTEM kann man Netzebenen von kristallinen
Bereichen abbilden und diesen durch eine Fourier-Transformation (engl. fast Fourier transformation,
kurz FFT) Phasen zuordnen. Für SAED wird ein kreisförmiger Bereich mit Elektronen beleuchtet.
Befinden sich in diesem Bereich viele Kristallite mit zufälligen Orientierungen, beobachtet man
Elektronenbeugungsringe. Aus den Radien der Beugungsringe kann man ebenfalls auf die Phasen
schließen.
Abbildung 5.6a) zeigt ein SAED-Muster der Probe GZO_5 (33 at.% Ge) nach einer Temperung bei
670 ◦C. Alle Elektronenbeugungsringe gehören zu kubischem Ge der Raumgruppe Fd3m. Kristalli-
nes ZrO2 wurde nicht nachgewiesen.
6 Die kleinen kristallinen Bereiche in der HRTEM-Aufnahme
in Abbildung 5.6b) sind demnach Ge-Nanokristalle. Diese sind zumeist kugelförmig und zufällig
orientiert.
Abbildung 5.7a) zeigt ein SAED-Muster der gleichen Proben nach einer Wärmebehandlung bei 725 ◦C.
Die Elektronenbeugungsringe gehören zu kubischem Ge der Raumgruppe Fd3m und tetragonalem
ZrO2 der Raumgruppe P42/nmc. Die HRTEM-Aufnahme in Abbildung 5.7b) zeigt viele kristalline
Bereiche mit unterschiedlichen Formen, Orientierungen und Größen. Drei dieser Bereiche (markiert
mit den Buchstaben A, B und C) wurden mit Hilfe einer FFT-Analyse Phasen zugeordnet. Die Resultate
sind in den Inserts dargestellt.
Die Abweichung von einer Kugelform kann nach dem Modell der Keimbildung in Kapitel 3.2.1 durch
das Bestreben der Kristallite, die Summe aus Grenzflächen- und Verzerrungsenergie zu minimieren,
erklärt werden: Im Falle einer kristallinen Matrix ist die Verzerrungsenergie (in diesem Fall insbeson-
dere verursacht durch Gitterfehlanpassungen an den Grenzflächen zwischen den Ge-Nanokristallen
und der Matrix) groß. Als Folge daraus wählt der Kristallit eine Form, die die Verzerrungsenergie
5 Die TEM-Analysen in dieser Arbeit wurden von Dr. Volker Klemm und Dr. Mykhaylo Motylenko am Institut für Werkstoff-
wissenschaft (TU Bergakademie Freiberg) durchgeführt. Als Mikroskop wurde ein JEOL 2200 FS verwendet. Es ist mit
einer Korrektur für sphärische Aberration, einer Feldemissions-Elektronenkathode und einer hochauflösenden Objektivlinse
ausgestattet. Die Detektion der Elektronen für SAED und HRTEM erfolgte durch eine 2K x 2K CCD Kamera von Gata.
6 Dieses Ergebnis steht nicht im Widerspruch zu den Resultaten in Kapitel 5.2.1. Nach einer Temperung bei 670 ◦C ist zwar
der Fixpunkt bei 0,35 noch nicht durchschritten, es befinden sich aber trotzdem bereits kleine Mengen an kristallinem Ge in
der Schicht.
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Abbildung 5.6.: TEM-Analyse der Probe GZO_5 (33 at.% Ge) nach einer Temperung bei 670 ◦C. a) Feinbereichs-
beugung (SAED) einer kreisförmigen Fläche mit einem Durchmesser von etwa 100 nm. b) Hochaufgelöste TEM-
Aufnahme (HRTEM) eines Bereiches von etwa 25 nm × 25 nm. Die Inserts zeigen die Fouriertransformation der
markierten Bereiche A bis C.
Abbildung 5.7.: TEM-Analyse der Probe GZO_5 (33 at.% Ge) nach einer Temperung bei 725 ◦C. a) Feinbereichs-
beugung (SAED) einer kreisförmigen Fläche mit einem Durchmesser von etwa 100 nm. b) Hochaufgelöste TEM-
Aufnahme (HRTEM) eines Bereiches von etwa 50 nm × 50 nm. Die Inserts zeigen die Fouriertransformation der
markierten Bereiche A bis C.
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minimiert. Plattenformen sind in dieser Hinsicht energetisch günstiger als Kugeln [110]. Bei amorphen
Matrixmaterialien spielt die Verzerrungsenergie in der Energiebilanz (Summe aus Grenzflächen- und
Verzerrungsenergie) dagegen eine untergeordnete Rolle. Daher wählt der Kristallit die Form mit
der kleinste Grenzflächenenergie, also eine Kugel. Aus diesem Grund sind die Ge-Nanokristalle in
Abbildung 5.6b) kugelförmig (amorphe Matrix) und in Abbildung 5.7b) weichen sie von dieser Form
ab (kristalline Matrix).
Kristallitgröße
Nachfolgend wird untersucht, innerhalb welcher Grenzen die Kristallitgröße durch eine Variation
der Parameter Temperatur und Ge-Konzentration beeinflusst werden kann. Zur Größenbestimmung
ist neben einer TEM-Analyse auch die Röntgenbeugung geeignet. Diese zeichnet sich insbesondere
durch einen erheblich geringeren Präparationsaufwand aus, wodurch viele Proben innerhalb eines
vertretbaren Zeitintervalls charakterisiert werden können.
Zur Bestimmung der Kristallitgröße wird die Verbreiterung der Ge-Linien (111), (220) und (311)
genutzt.7 Zu einer Verbreiterung dieser Linien tragen die Kristallitgrößen und Mikrodehnungen bei.










In dieser Gleichung steht β für die Linienverbreiterung,8 θ für den Beugungswinkel, λ für die
Wellenlänge der Röntgenstrahlung (0,154 nm für Kupfer-Kα Strahlung), dNC für die durchschnittliche
Kristallitgröße und e für die Mikrodehnung.
Wird β cosθ über sinθ aufgetragen, erhält man die Williamson-Hall-Darstellung. Abbildung 5.8 zeigt
diese am Beispiel der Probe GZO_5 (33 at.% Ge) nach einer Temperung bei a) 725 ◦C, b) 800 ◦C und
c) 850 ◦C. Lassen sich die Punkte mit einer linearen Funktion anpassen, kann die Mikrodehnung über
deren Anstieg (4e) und die Kristallitgröße über deren Schnittpunkt mit der Ordinate (0,89λ/dNC)
berechnet werden.
Im untersuchten Materialsystem ist der Anstieg einer Anpassungsgeraden klein (Abbildung 5.8).
Mikrodehnungen können daher in den Ge-Nanokristallen vernachlässigt werden. Somit kann die Kris-







die auch als Scherrer-Gleichung bekannt ist [139].
Abbildung 5.9 zeigt die Kristallitgröße in Abhängigkeit von der Temperatur. Eingezeichnet sind die
Proben GZO_2 (15 at.% Ge), GZO_5 (33 at.% Ge), GZO_7 (53 at.% Ge) und GZO_8 (Ge-Referenz-
probe). Die Ge-Referenzschicht ist nach einer Temperung bei 600 ◦C polykristallin. Die Kristallitgröße
7 Für die Bestimmung der Lage und Verbreiterung der Linien wurden die Beugungsdiagramme mit Hilfe der Software TOPAS
angepasst. Details hierzu sind im Anhang in Abbildung A.5 zu finden.
8 Die Linienverbreiterung kann aus der Halbwertsbreite (HWB) berechnet werden: β = HWB · sinθ/λ
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Abbildung 5.8.: Williamson-Hall-Darstellung am Beispiel der Probe GZO_5 (33 at.% Ge) nach einer Temperung bei
a) 725 ◦C, b) 800 ◦C und c) 850 ◦C. Eingezeichnet sind die Ge-Linien (111), (220) und (311).
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Abbildung 5.9.: Kristallitgröße in Abhängigkeit von der Temperatur. Eingezeichnet sind die Proben GZO_2 (15 at.%
Ge), GZO_5 (33 at.% Ge), GZO_7 (53 at.% Ge ) und GZO_8 (Ge-Referenzprobe). Die Kristallitgröße wurde mittels
Scherrer-Gleichung aus der Verbreiterung der Ge-Linien (111), (220) und (311) berechnet. Der angegebene Fehler
entspricht der Standardabweichung aus den Werten der drei Kristallrichtungen.
dieser Schicht wächst monoton mit steigender Temperatur an. Aus den Mischschichten bilden sich
erst bei höheren Temperaturen Ge-Nanokristalle. Ihre Kristallitgröße ist im Allgemeinen wesentlich
kleiner als die der polykristallinen Referenzschicht. Mit steigender Ge-Konzentration und mit stei-
gender Temperatur nimmt der mittlere Durchmesser der Ge-Nanokristalle zu. Durch eine Variation
dieser Parameter ergeben sich Kristallitgrößen zwischen (3,0±0,7) nm (15 at.% Ge; 670 ◦C) und
(41,3±4,7) nm (53 at.% Ge; 900 ◦C).
In Abbildung 5.9 lassen sich zwei Temperaturbereiche mit unterschiedlichen Steigungen erkennen:
Zwischen 650 ◦C und 850 ◦C ändert sich die Kristallitgröße nur geringfügig mit der Temperatur. Über
850 ◦C nimmt der Einfluss stark zu. Innerhalb des ersten Bereiches limitieren amorphe Matrix-Anteile
die Beweglichkeit der Ge-Atome. Dadurch sind die Diffusionswege kurz und das Wachstum der
Ge-Nanokristalle gehemmt. Ab etwa 850 ◦C ist die Matrix vollständig kristallin. Jetzt können die
Ge-Atome die Korngrenzen zwischen den Kristalliten als schnelle Diffusionspfade nutzen. Daher
nimmt ihre Beweglichkeit sprunghaft zu und das Wachstum der Ge-Nanokristalle wird erleichtert. Das
Wachstum der Ge-Nanokristalle ist also stark diffusionslimitiert.
Gitterparameter
Ge-Nanokristalle sind häufig kompressiv verspannt, wenn sie in SiO2 [113, 128, 140–144], Al2O3 [28,
145–148], HfO2 [148, 149] oder Lu2O3 [150–152] eingebettet werden. Als Ursache wird meistens die
Volumenzunahme des Ge von etwa 6 % genannt, wenn es von der flüssigen in die feste Phase übergeht
[113, 140, 141]. Andere Ursachen sind die Bildung einer GeOx-Randschicht [152], Punktdefekte wie
Fremdatome und Leerstellen [128, 153] oder Gitterfehlanpassungen [143, 144].
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Abbildung 5.10.: Temperaturabhängige Veränderung des Ge-Gitterparameters am Beispiel der Probe GZO_5 (33 at.%
Ge). Der Gitterparameter wurde aus der Lagen der Ge-Linien (111), (220) und (311) mit Hilfe der Bragg-Gleichung
für kubische Systeme berechnet. Der Wert a0 entspricht dem Gitterparameter eines unverspannten Kristalls [70]. Als
Messunsicherheit bei der Winkelbestimmung mit der Röntgenbeugung wurde ein maximaler Fehler von ±0,005 °
angenommen.
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aus der Lagen der Ge-Linien (111), (220) und (311) berechnet. In dieser Gleichung steht θ für den
Beugungswinkel, λ für die Wellenlänge der Röntgenstrahlung (0,154 nm für Kupfer-Kα Strahlung)
und (hkl) für die Millerschen Indizes.
In Abbildung 5.10 ist der temperaturabhängigen Verlauf des Gitterparameters am Beispiel der Probe
GZO_5 (33 at.% Ge) dargestellt.9 Die berechneten Gitterparameter sind anisotrop für die betrachteten
Kristallrichtungen. Die kubische Elementarzelle ist folglich verzerrt. Der Mittelwert aus den drei Ge-
Linien ist bis zu 0,19 % (∆a/a0) kleiner als der Wert eines unverspannten Kristalls (a0 = 0,566 nm
[70]). Die Ge-Nanokristalle sind demnach kompressiv verspannt.10 Mit steigender Temperatur nimmt
die Anisotropie und die Gitterspannung ab.
Da die Gitterspannung und die Anisotropie bereits weit unter dem Schmelzpunkt von Ge (etwa
937 ◦C) auftreten, ist die Volumenerweiterung durch einen flüssig-fest-Übergang als mögliche Ursache
auszuschließen. Von den anderen genannten Ursachen sind Punktdefekte wie Fremdatome und/oder
Leerstellen im Ge-Gitter am wahrscheinlichsten. Dafür spricht neben dem temperaturabhängigen
9 Für GZO_7 (53 at.% Ge) und GZO_8 (Ge-Referenz) ist diese Darstellung im Anhang in Abbildungen A.6 zu sehen.
10Zur Verdeutlichung der Begriffe: Als Mikrodehnung wird die Varianz der Netzebenenabstände d innerhalb eines Kristallits(√
〈(∆d/d)2〉
)
bezeichnet, die zu einer Verbreiterung der Beugungslinie führt. Von Gitterspannungen (Makrodehnungen)
spricht man, wenn der konstante Gitterparameter von dem eines spannungsfreien Volumenkristalle abweicht. Gitterspannun-
gen verschieben die Lage der Beugungslinie auf der 2θ -Achse.
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Verlauf auch die Synthese durch Phasenseparation aus einer übersättigten festen Lösung. Bei dieser
Synthesemethode wurde auch bei anderen Materialkombinationen (beispielsweise Ge-Nanokristalle
in einer Si3N4-Matrix) von einer unvollständigen Entmischung des Systems berichtet [153]. Den-
noch können Beiträge von einer GeOx-Randschicht und/oder einer gegenseitigen Beeinflussung der
kristallinen Phasen nicht ausgeschlossen werden.
5.2.3. Rietveld-Analyse
Zur Verifikation der Ergebnisse wurden Beugungsdiagramme, die nach einer Temperung bei 800 ◦C an
den Proben GZO_2 (15 at.% Ge), GZO_5 (33 at.% Ge) und GZO_7 (53 at.% Ge) gemessen wurden,
mit der Rietveld-Methode angepasst [154, 155].11 Dazu wurden die Strukturdaten von kubischem
Ge der Raumgruppe Fd3m [136] und tetragonalem ZrO2 der Raumgruppe P42/nmc [156] verfeinert.
Die Rietveld-Analyse wurde mit Hilfe der Software MAUD durchgeführt [157, 158]. Sie erlaubt
eine gleichzeitige Verfeinerung von Strukturparametern (Gitterparameter, Atompositionen) und Mi-
krostrukturparameter (Kristallitgrößen, Mikrodehnungen). Die Anpassung ist in Abbildung 5.11 am
Beispiel der Probe GZO_5 (33 at.% Ge) zusammen mit dem gemessenen Beugungsdiagramm darge-
stellt. In Tabelle 5.2 sind wichtige Parameter der Rietveld-Anpassung für das Ge zusammengefasst.
Die Ergebnisse stimmen gut mit den vorangegangen Untersuchungen überein.















Abbildung 5.11.: Gemessenes Beugungsdiagramm (offene Kreise) und Rietveld-Anpassungen (rote Linie) am Beispiel
der Probe GZO_5 (33 at.% Ge) nach einer Temperung bei 800 ◦C. Für die Anpassung wurde Ge der Raumgruppe
Fd3m [136] (grüne Linie) und ZrO2 der Raumgruppe P42/nmc [159] (blaue Linie) verfeinert. Für eine bessere
Übersichtlichkeit ist die Wurzel der Intensität dargestellt.
11Die Rietveld-Analysen in dieser Arbeit wurden von Professor David Rafaja vom Institut für Werkstoffwissenschaft (TU
Bergakademie Freiberg) durchgeführt.
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Tabelle 5.2.: Ergebnisse der Rietveld-Analyse für Ge nach einer Temperung bei 800 ◦C. Aufgelistet ist der Git-
terparameter der kubischen Elementarzelle (a), die Abweichung (∆a/a0) des Gitterparameters vom Wert eines
spannungsfreien Ge-Volumenkristalls (a0=5,66Å [70]) und die mittlere Kristallitgröße (dNC).
Probe a (Å) ∆a/a0 (%) dNC (nm)
GZO_2 5,6439 -0,28 4,8
GZO_5 5,6510 -0,16 6,9
GZO_7 5,6503 -0,17 9,7
Tabelle 5.3.: Ergebnisse der Rietveld-Analyse für ZrO2 nach einer Temperung bei 800 ◦C. Aufgelistet sind die
Gitterparameter der tetragonalen Elementarzelle (a und c), die tetragonalen Verzerrung (c/
√
2a) und die mittlere
Kristallitgröße (dNC).
Probe a (Å) c (Å) c/
√
2a dNC (nm)
GZO_2 3,5672 5,1837 1,0275 9,8
GZO_5 3,5855 5,1836 1,0223 7,5
GZO_7 3,5854 5,1727 1,0201 7,6
Bei Raumtemperatur und Umgebungsdruck ist die monokline Kristallstruktur mit der Raumgrup-
pe P21/c die thermodynamisch stabile Modifikation des ZrO2 [89]. In den Proben der Serie GZO
kristallisiert die Matrix jedoch in der tetragonalen Modifikation mit der Raumgruppe P42/nmc. Die-
se Kristallstruktur kann zum einen durch kleine Kristallitgrößen im Bereich von 3 nm bis 30 nm
(Grenzflächenenergieeffekt) [98–100] und zum anderen durch Fremdstoffe wie Ge [94–97] stabilisiert
werden.
Aufgrund der vorliegenden Kristallitgröße (Tabelle 5.3) von 7,5 nm bis 9,8 nm kann die Stabilisierung
der tetragonalen Modifikation durch den Oberflächenenergieeffekt erklärt werden. Nichtsdestotrotz
hängt die tetragonalen Verzerrung (Tabelle 5.3) auch von der Ge-Konzentration ab: In der Literatur
wurde experimentell gezeigt, dass die tetragonale Verzerrung mit ansteigendem Ge-Gehalt schrittweise
von 1,019 für 3 at.% Ge bis 1,0218 für 6,2 at.% Ge zunimmt [95]. Die Probe GZO_2 mit 15 at.% Ge
setzt diesen Trend mit einem Wert von 1,0275 fort. Steigt der Ge-Gehalt auf 33 at.% (GZO_5) oder
53 at.% (GZO_7) an, reduziert sich die tetragonale Verzerrung wieder und die Elementarzelle nähert
sich einer kubischen Kristallstruktur an. Eine solche Konzentrationsabhängigkeit ist für ZrO2 auch bei
anderen Fremdstoffen wie Yttrium bekannt [92].
Im Allgemeinen geht man davon aus, dass Ge-Atome einzelne Zirkonium-Atome in der Elementarzelle
ersetzen [94, 96]. Als mögliche Ursachen für dein Einfluss auf die tetragonale Verzerrung werden die
vom Zirkonium abweichenden Ionenradien und Bindungslängen genannt [94, 160, 161].
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5.3. Zusammenfassung
Ziel dieses Kapitels war die Synthese von Ge-Nanokristallen in einer amorphen ZrO2-Matrix. Laut
Literatur kristallisieren dünne Schichten aus ZrO2 zwischen 500
◦C und 550 ◦C und solche aus Ge
zwischen 300 ◦C und 450 ◦C. Daher war die Erwartung, dass die Zielsetzung mit dem gewählten
Materialsystem erreicht werden kann.
Die Synthese der Ge-Nanokristalle erfolgte mit Hilfe einer Wärmebehandlung durch Phasenseparation
aus übersättigten festen Lösungen (500 nm dicke GeZrOx-Mischschichten). Diese wurden mittels Co-
Sputtern (gemeinsames Abscheiden eines ZrO2- und eines Ge-Targets) mit unterschiedlichen atomaren
Zusammensetzungen auf Silizium-Wafern aufgetragen.
Das Kristallisationsverhalten von Ge und ZrO2 wurde mit der Ramanspektroskopie und der Röntgen-
beugung untersucht. Dabei viel auf, dass der Ge-Anteil in den Mischschichten bei höheren Temperatu-
ren kristallisiert als die Ge-Referenz. Zugleich kristallisiert der ZrO2-Anteil bei tieferen Temperaturen
als die ZrO2-Referenz. Als Folge daraus setzt die Kristallisation von Ge und ZrO2 über einen weiten
Konzentrationsbereich gemeinsam ein. Für die spätere Anwendung in nichtflüchtigen Datenspeichern
stellt sich dieses Materialsystem damit als ungeeignet heraus.
Unter einem wissenschaftlichen Gesichtspunkt wurden die Ge-Nanokristalle trotzdem hinsichtlich
Form, Kristallitgröße und Gitterdeformation charakterisiert.
Die Form der Ge-Nanokristalle wurde mit TEM untersucht. Im Fall einer amorphen Matrix bilden sich
bevorzugt kugelförmige Kristallite. Im Fall einer kristallinen Matrix stellen sich davon abweichende
Formen ein. Diese Beobachtung wurde mit dem Bestreben des Systems erklärt, die Summe aus
Grenzflächen- und Verzerrungsenergie stets zu minimieren.
Röntgenografische Untersuchungen bestätigten, dass Mikrodehnungen in den Ge-Nanokristallen
vernachlässigbar sind. Der Einfluss der Ge-Konzentration und der Temperatur der Wärmebehand-
lung auf die Kristallitgröße wurde untersucht. Durch eine Variation beider Parameter ergaben sich
Kristallitgrößen im Bereich von (3,0±0,7) nm (15 at.% Ge; 670 ◦C) bis (41,3±4,7) nm (53 at.% Ge;
900 ◦C).
Das Gitter der Ge-Nanokristalle ist kompressiv verspannt. Zudem ist der berechnete Gitterparameter
unter Annahme eines kubischen Kristallsystems für die betrachteten Kristallrichtungen anisotrop. Die
Gitterspannungen und die Anisotropie nehmen mit steigender Temperatur ab. Als mögliche Ursache
wurden Fremdatome und/oder Leerstellen diskutiert, die bei höheren Temperaturen zunehmend aus
dem Gitter diffundieren und/oder ausheilen. Weitere Ursachen wie eine GeOx Randschicht oder eine
gegenseitige Beeinflussung der kristallinen Phasen konnten nicht ausgeschlossen werden.
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6. Kristallisationsverhalten und Strukturanalyse
im Materialsystem TaZrOx
Im zuvor untersuchten Materialsystem GeZrOx kristallisieren Ge und ZrO2 gemeinsam innerhalb eines
kleinen Temperaturbereiches. Für eine optimale Passivierung der Ge-Nanokristall-Oberflächen ist es
jedoch wichtig, die amorphe Phase des ZrO2 möglichst weit oberhalb der Kristallisationstemperatur
der Ge-Cluster in dieser Matrix zu stabilisieren. Dies kann beispielsweise durch die Beimischung von
Fremdstoffen (typischerweise in der Form von Oxiden) geschehen. Hierfür geeignet sind unter anderem
SiO2 [125] und Ta2O5 [162]. Erstgenanntes würde aufgrund seiner kleinen Dielektrizitätszahl von
εr = 3,9 die effektive Dielektrizitätszahl von ZrO2 reduzieren [163]. Folglich wird in der vorliegenden
Arbeit Ta2O5 verwendet. Es ist kompatibel zu den etablierten Silizium-Technologien [164] und
zeichnet sich durch die Kombination aus hoher Dielektrizitätszahl (εr ≈ 22) und großer Bandlücke
(Eg ≈ 4,4 eV) aus [165].
Neben der amorphen Phase können Fremdstoffe auch kristalline Modifikationen stabilisieren, die
unter Normalbedingungen (Raumtemperatur und Atmosphärendruck) thermodynamisch nicht stabil
wären. Im Allgemeinen stützen Metalloxide eine der beiden Hochtemperaturmodifikationen von ZrO2
[91–94]. Diese haben eine tetragonale beziehungsweise eine kubische Kristallstruktur. In einigen
Arbeiten zum Materialsystem TaZrOx wurde aber auch orthorhombisches ZrO2 beobachtet [162, 166].
Trotz des unvorhergesehenen Ergebnisses wurde diese Phase bis zum Zeitpunkt dieser Arbeit nicht
näher untersucht.
Für ZrO2 sind drei orthorhombische Modifikationen bekannt: Oberhalb von 3,5 GPa kann die Kris-
tallsymmetrie mit der Raumgruppe Pnam und oberhalb von 15 GPa mit der Raumgruppe Pbca be-
schrieben werden [103]. Diese Varianten sind zentrosymmetrisch und werden im Allgemeinen nicht
durch Fremdatome stabilisiert [103]. Eine dritte orthorhombische Modifikation kann mit der nicht-
zentrosymmetrisch Raumgruppe Pbc21 beschrieben werden [103]. Gefunden wurde diese bisher nur
in Mg-ZrO2 Legierungen nach einer Schockfrostung auf 30 K [104] und kürzlich in undotierten ZrO2-
Schichten bei plasmaunterstützter Atomlagenabscheidung [105].
Die selbe Raumgruppe wurde in den letzten Jahren mit den ferroelektrischen Eigenschaften von
HfO2 in Verbindung gebracht [167]. Die Stabilisierung dieser Raumgruppe in ZrO2 wäre daher
wissenschaftlich und technologisch hoch interessant. Sollte sich das Materialsystem TaZrOx dazu
eignen, könnte es eine ernsthafte Alternative zum viel diskutierten ferroelektrischen HfO2 [168–172]
darstellen. Eine potentielle Anwendungsmöglichkeit wären dann ferroelektrische Datenspeicher.
Das erste Ziel der Arbeiten zu diesem Kapitel ist die Stabilisierung der amorphen Phase des ZrO2 zu
höheren Temperaturen hin, ohne dessen Dielektrizitätszahl zu reduzieren. Dazu wird ZrO2 mit unter-
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schiedlichen Mengen Ta2O5 gemischt und die Kristallisationstemperatur sowie die Dielektrizitätszahl
in Abhängigkeit von der Zusammensetzung untersucht. Das zweite Ziel stellt die Untersuchung der
Auswirkung des Ta2O5-Anteils auf die Struktur der kristallinen Phasen dar.
6.1. Probenserie TZO
Zur Serie TZO gehören sechs TaZrOx-Mischschichten mit unterschiedlichen atomaren Zusammenset-
zungen (TZO_2 bis TZO_7) und eine ZrO2-Referenzschicht (TZO_1). Diese wurden auf Silizium-
Wafern mit natürlichem Oxid abgeschieden. Auf eine Trockenoxidation wurde zugunsten der elektri-
schen Messungen verzichtet.
Für die Charakterisierung des Kristallisationsverhaltens und der Strukturanalyse wurden 500 nm dicke
Mischschichten verwendet (Abbildung 6.1a). Die Schichtdicke wurde in Analogie zur Probenserie
GZO in Kapitel 5 gewählt. Die Dielektrizitätszahlen wurden mit Hilfe von Metall-Isolator-Halbleiter-
Strukturen (kurz: MIS-Strukturen) gemessen. Da dünne Schichten hierfür besser geeignet sind, beträgt
die Schichtdicke in diesem Fall nur 30 nm (Abbildung 6.1b). Für die Realisierung der MIS-Strukturen
erfolgte nach der Wärmebehandlung das Aufdampfen von Ti/Al-Kontakten.
Tabelle 6.1 listet alle Schichten dieser Serie auf und gibt deren mit RBS gemessene atomare Zusam-
mensetzung an. TZO_1 bis TZO_6 haben einen deutlichen Sauerstoffüberschuss. Aus diesem Grund
wird in diesem Kapitel das Verhältnis der Tantal-Atome zur Gesamtzahl der metallischen Atome
x = [Ta]/([Ta]+[Zr]) als Maß für den relativen Tantal-Gehalt der Schicht genutzt. Der Sauerstoffüber-
schuss nimmt mit steigendem Ta2O5-Anteil ab. Die Ursache konnte im Rahmen der Arbeit nicht
geklärt werden.
Für die Wärmebehandlung wurden die Proben in etwa 1 cm × 1 cm große Stücke gebrochen und für
30 s in einer Stickstoff-Atmosphäre getempert. Die Haltetemperatur betrug 700 °C bis 950 °C für die
dicke Schichten und 700 ◦C für die MIS-Strukturen.







Abbildung 6.1.: Schematische Darstellung der beiden Probenvarianten der Serie TZO: a) 500 nm dicke Schichten
und b) MIS-Strukturen mit einem 30 nm dicken Dielektrikum.
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Tabelle 6.1.: Atomare Zusammensetzung der TaZrOx-Mischschichten (TZO_2 bis TZO_7) und der ZrO2-Refe-
renzschicht (TZO_1). Werte ohne Klammern wurden mit RBS gemessen, Werte in Klammern mit Hilfe von
Anpassungskurven abgeschätzt. Der Wert x = [Ta]/([Ta]+[Zr]) steht für das Verhältnis der Tantal-Atome zur
Gesamtzahl der metallischen Atome und ist daher ein Maß für den relativen Tantal-Gehalt in der Schicht. Die
Messunsicherheit ist für Zirkonium und Tantal (schwere Elemente mit gut bekannten Wirkungsquerschnitten) geringer
(etwa 5%) als für Sauerstoff (etwa 10%).
Bezeichnung Ta (at%) Zr (at%) O (at%) x
TZO_1 – 20 80 0,00
TZO_2 2 19 79 0,10
TZO_3 (4) (17) (78) 0,19
TZO_4 7 16 77 0,30
TZO_5 (12) (12) (74) 0,50
TZO_6 14 12 74 0,54
TZO_7 17 12 71 0,59
6.2. Charakterisierung in Abhängigkeit von der Zusammensetzung
6.2.1. Kristallisationsverhalten und Dielektrizitätszahl
Das Kristallisationsverhalten der Schichten wurde mit der Röntgenbeugung untersucht. Die gemesse-
nen Beugungsdiagramme sind im Anhang in Abbildung A.7 dargestellt. Als Kristallisationstemperatur
wurde die Temperatur definiert, bei der die ersten scharfen Beugungslinien erscheinen. Die Schich-
ten kristallisieren schrittweise. Aus diesem Grund befinden sich zu Beginn der Kristallisation noch
amorphe Anteile in der Schicht.
Erwartungsgemäß steigt die Kristallisationstemperatur (Abbildung 6.2a) mit wachsendem Ta2O5-
Anteil an. Der höchste Wert von 900 ◦C wurde für das Mischoxid mit x = 0,59 bestimmt. Da die
Ge-Cluster in der ZrO2-Matrix in einem im Bereich von 640
◦C bis 670 ◦C kristallisieren, ist dieses
Mischoxid vielversprechend für die Synthese von Ge-Nanokristallen in einer amorphen Hoch-εr-
Matrix auf Basis von ZrO2.
Die Dielektrizitätszahl εr wurden aus Kapazitäts-Spannungs-Kennlinien1 mit Hilfe der Definitions-





berechnet. In dieser Formel steht Ca für die Akkumulationskapazität, A für die Kontaktfläche, d für die
Dicke des Dielektrikums und ε0 für die Permittivität des Vakuums.
Die berechneten Dielektrizitätszahlen (Abbildung 6.2b) schwanken ohne klaren Trend zwischen 14
und 16. Im Vergleich zu Rechnungen für amorphes ZrO2 (εr = 22) [173, 174] sind diese Wert zwar
klein. Allerdings stimmen die Ergebnisse gut mit den Literaturangaben für gesputterte ZrO2-Schichten
1 Die CV-Kurven wurden im elektrischen Labor des Institutes für Angewandte Physik (TU Bergakademie Freiberg) gemessen.
Dazu stand das LCR-Meter E4980A der Firma Agilent Technologies und ein Waferprober von Cascade Microtech zur
Verfügung.
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Abbildung 6.2.: a) Kristallisationstemperatur und b) Dielektrizitätszahl von TaZrOx-Mischschichten in Abhängigkeit
vom relativen Tantal-Gehalt x. Die Kristallisationstemperaturen wurden für eine Schichtdicke von 500 nm bestimmt.
Für die Messung der Dielektrizitätszahlen wurden die MIS-Strukturen, vor der Abscheidung der Kontakte, bei 700 ◦C
getempert. Der Fehler für x wurde mittels Fehlerfortpflanzungsgesetz aus den Messunsicherheiten für Zirkonium
und Tantal berechnet. Für die Temperaturbestimmung wurde eine Messunsicherheit von ± 5 ◦C angenommen. Die
Fehlerbalken der Dielektrizitätszahlen geben die Standardabweichung aus 10 Messungen an.
(εr ≈ 15) [163] überein. Die Beimischung von Ta2O5 reduziert die Dielektrizitätszahl von ZrO2 also
nicht signifikant.
6.2.2. Struktur- und Mikrostrukturanalyse
Abbildung 6.3 zeigt GAXRD-Beugungsdiagramme der Proben der Serie TZO nach einer Temperung
bei 950 ◦C. Nach der Wärmebehandlung sind alle Schichten kristallin. Die ZrO2-Referenzschicht
(x = 0) kristallisiert in der tetragonalen Struktur. Bis x = 0,19 bleibt diese Kristallstruktur vorherr-
schend. Zwischen x = 0,19 und x = 0,3 findet ein Phasenübergang von tetragonalem zu orthorhom-
bischem (Zr,Ta)O2 statt. Zwischen x = 0,3 und x = 0,5 ist orthorhombisches (Zr,Ta)O2 die einzige
kristalline Phase in den Mischschichten. Für x ≥ 0,5 bildet sich eine zweite kristalline Phase mit
orthorhombischer Gitterstruktur, die mit dem orthorhombischen (Zr,Ta)O2 koexistiert. Diese Phase ist
bei x = 0,59 voll entwickelt und als orthorhombisches (Ta,Zr)2O5 zu identifizieren.
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Abbildung 6.3.: Gemessene Beugungsdiagramme (offene Kreise) und Rietveld-Anpassungen (rote Linien) für die
Proben der Serie TZO (Schichtdicke: 500 nm) nach einer Temperung bei 950 ◦C. Der Wert x = [Ta]/([Ta]+[Zr])
steht für den relativen Tantal-Gehalt. Im unteren Teil der Abbildung sind die Lagen der Beugungslinien für tetragonales
(t)- [156] und orthorhombisches (o)-(Zr,Ta)O2 [104] sowie orthorhombisches (o)-Ta2O5 [175] angegeben. Für eine
übersichtlichere Darstellung ist die Intensitätsachse logarithmisch. Zudem ist nur ein Ausschnitt des gemessenen 2θ -
Bereiches abgebildet. Reprinted from [176], with the permission of AIP Publishing.
Detailliertere Informationen über die Kristallstruktur und Mikrostruktur der vorhandenen Phasen
wurden mittels einer Rietveld-Analyse [154, 155] der Beugungsdiagramme gewonnen. Dazu wurden
die Strukturdaten von tetragonalem ZrO2 beziehungsweise (Zr,Ta)O2 der Raumgruppe P42/nmc [156],
orthorhombischem (Zr,Ta)O2 der Raumgruppe Pbc21 [104] und orthorhombischem Ta2O5 der Raum-
gruppe C2mm [175] verfeinert. Für (Zr,Ta)O2 wurde angenommen, dass Tantal-Ionen die Zirkonium-
Ionen gemäß des Verhältnisses x partiell substituieren. Die Rietveld-Analyse wurde mit Hilfe der
Software MAUD durchgeführt [157, 158]. Die Ergebnisse sind in Abbildung 6.3 als durchgezogene
rote Linien zusammen mit den gemessenen Beugungsdiagrammen (offene Kreise) dargestellt.
Die verfeinerten Strukturparameter (Gitterparameter, Volumen der Elementarzelle) und Mikrostruktur-
parameter (Kristallitgrößen, Mikrodehnungen) sind in Abbildung 6.4 in Abhängigkeit von der Tantal-
Konzentration dargestellt. Zwischen x = 0 und x = 0,19 bleibt der Gitterparameter at nahezu konstant,
während der Gitterparameter ct mit steigendem x größer wird (Abbildung 6.4a). Diese anisotrope Git-
terdehnung deutet bereits auf einen Phasenübergang von einer tetragonalen zu einer orthorhombischen
Kristallstruktur hin. Dieser Phasenübergang wird durch die Substitution von Zr4+-Ionen durch Ta5+-
Ionen aktiviert. Von einer partiellen Löslichkeit von Ta2O5 in ZrO2 wurde auch in der Literatur [177]
berichtet.
















































































Abbildung 6.4.: Berechnete Strukturparameter von (Zr,Ta)O2 in Abhängigkeit vom relativen Tantal-Gehalt
x = [Ta]/([Ta]+[Zr]). Dargestellt ist: a) der Gitterparameter (Im Falle von tetragonalem (Zr,Ta)O2 der pseu-
dokubische Gitterparameter apc = at
√
2), b) das Volumen der Elementarzelle, c) die Mikrodehnung (Varianz der
Netzebenenabstände d innerhalb eines Kristallits (
√
〈(Δd/d)2〉) und d) die Kristallitgröße. Die gestrichelte senkrechte
Linie zwischen x = 0,19 und x = 0,3 markiert den Phasenübergang von (Zr,Ta)O2 (tetragonal → orthorhombisch),
die gestrichelte senkrechte Linie bei x = 0,5 das Auftreten von orthorhombischem (Ta,Zr)2O5 als zweite kristalline
Phase. Die Verbindungslinien zwischen den Punkten dienen der besseren Visualisierung. Fehlerbalken sind nur
erkennbar, wenn der Fehler größer ist als die verwendeten Symbole. Reprinted from [176], with the permission of
AIP Publishing.
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Eine Folge des Phasenübergangs (tetragonal → orthorhombisch) ist, dass sich die Bezeichnungen
der Gitterparameter ändern (Abbildung 6.4a). Beschreibt man tetragonales (Zr,Ta)O2 mit der Raum-
gruppe P42/nmc und orthorhombisches (Zr,Ta)O2 mit der Raumgruppe Pbc21, lassen sich folgende
gemeinsame Ausrichtungen finden: [001]t-(Zr,Ta)O2 ‖ [010]o-(Zr,Ta)O2 und (110)t-(Zr,Ta)O2 ‖ (100)o-(Zr,Ta)O2.
Aufgrund dieser Orientierungsverhältnisse entspricht der tetragonale Gitterparameter ct dem orthor-
hombischen Gitterparameter bo und der tetragonale Gitterparameter at spaltet in die beiden orthorhom-
bischen Gitterparameter ao und co auf. Eine geeignete Methode zur Darstellung dieser Aufspaltung
ist die Verwendung des pseudo-kubischen Gitterparameters (apc =
√
2at) anstelle des tetragonalen
Gitterparameters at .
Das Volumen der Elementarzelle (Abbildung 6.4b) nimmt für x ≤ 0,19 mit steigendem x zu. Kurz
vor dem Phasenübergang (tetragonal→ orthorhombisch) erreicht das Volumen ein Maximum. Die
Zunahme des Volumens deutet entweder auf eine steigende strukturelle Unordnung hin, oder auf
einen Übergang von einem nicht-ferroelektrischen in einen ferroelektrischen Zustand [178, 179].
Die Mikrodehnungen (Abbildung 6.4c) können als ein Maß für eine strukturelle Unordnung gesehen
werden. Da diese ein Minimum erreichen, wenn das Zellvolumen maximal ist, könnte der Übergang
zu einem ferroelektrischen Zustand der Hauptgrund für die Ausdehnung der Elementarzelle sein.
Zwischen x = 0,3 und x = 0,5 nimmt die Aufspaltung der beiden orthorhombischen Gitterparameter
ao und co mit steigendem Tantal-Gehalt in der Kristallstruktur zu. Gleichzeitig nimmt das Volumen
der Elementarzelle ab (Abbildung 6.4b). Ist die Löslichkeitsgrenze von Tantal im orthorhombischem
(Zr,Ta)O2 bei x = 0.5 erreicht, entsteht eine zweite kristalline Phase. Dieser Phase kann die linke
Schulter neben der intensiven Beugungslinie bei einem 2θ -Winkel von etwa 30° zugeordnet wer-
den (Abbildung 6.3). Bei x = 0,59 ist diese Phase voll entwickelt und kann als orthorhombisches
(Ta,Zr)2O5 identifiziert werden. In der zweiphasigen Region (x > 0,5) ändert sich des Volumen der
orthorhombischen (Zr,Ta)O2-Elementarzelle nicht mehr signifikant. Die geringfügige Änderung der
Gitterparameter zwischen x = 0,5 und x = 0,54 ist der gegenseitigen Beeinflussung der beiden Phasen
zuzuschreiben.
In Abhängigkeit von x können die strukturellen Eigenschaften der Mischschichten in drei Bereiche
unterteilt werden: (i) Für x ≤ 0,19 kristallisiert (Zr,Ta)O2 in der tetragonalen Modifikation. In der
ZrO2-Referenzschicht (x = 0) stabilisiert die kleine Kristallitgröße (kleiner 20 nm; Abbildung 6.4d) die
tetragonale Phase, was mit dem Oberflächenenergieeffekt erklärt werden kann [98–100]. Werden nur
wenige Zirkonium-Atome durch Tantal-Atome ersetzt, stabilisieren diese, trotz zunehmender Kristal-
litgröße, die tetragonale Modifikation. (ii) Für x-Werte zwischen 0,3 und 0,5 ist nur orthorhombisches
(Zr,Ta)O2 in den Mischschichten. (iii) Für x ≥ 0,5 ist die Austausch der Zirkonium-Atome durch Tan-
tal-Atome abgeschlossen. Das überschüssige Tantal entmischt sich und bildet eine zusätzliche Phase:
orthorhombisches (Ta,Zr)2O5. Daher kommen orthorhombisches (Zr,Ta)O2 und orthorhombisches
(Ta,Zr)2O5 gemeinsam in der Mischschicht vor. Wird der Tantal-Gehalt weiter erhöht, steigt der Anteil
der (Ta,Zr)2O5-Phase, wie die relativen Intensitätsverhältnisse in Abbildung 6.3 zeigen.
Im Verglich zu dem viel untersuchten orthorhombischen HfO2 (stabilisiert durch unterschiedliche
Fremdstoffe) zeichnet sich das orthorhombische (Zr,Ta)O2 durch ein großes Prozessfenster aus. Orthor-
hombisches (Zr,Ta)O2 wird für alle x ≥ 0.3 stabilisiert. Das erleichtert den Herstellungsprozess und
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kann potentiell zur gezielten Einstellung der Gitterparameter genutzt werden. Für das orthorhombische
HfO2 werden im Allgemeinen sehr kleine Prozessfenster von etwa 1 at.% berichtet [168, 169].
6.3. Zusammenfassung
Ziel dieses Kapitels war die Stabilisierung der amorphen Phase von ZrO2 ohne die Dielektrizitätszahl
zu reduzieren. Dazu wurden dem Material unterschiedliche Mengen Ta2O5 beigemischt. Weiterhin
wurde die Auswirkung des Ta2O5-Anteils auf die Struktur der kristallinen Phasen untersucht.
Die TaZrOx-Mischoxide wurden mittels Co-Sputtern eines ZrO2- und eines ZrO2/Ta2O5-Targets auf
Silizium-Wafern abgeschieden. Die Schichten waren entweder 500 nm (Untersuchung des Kristallisa-
tionsverhaltens und der Kristallstrukturen) oder 30 nm (Bestimmung der Dielektrizitätszahl mit MIS-
Strukturen) dick.
Das Kristallisationsverhalten wurde mit der Röntgenbeugung untersucht. Durch die Beimischung von
Ta2O5 konnte die Kristallisationstemperatur des Mischoxids um 150 K gegenüber ZrO2 erhöht werden.
Die höchste Temperatur von 900 ◦C wurde für das Mischoxid mit x = 0,59 bestimmt. Dabei steht der
Wert x = [Ta]/([Ta]+[Zr]) für das Verhältnis der Tantal-Atome zur Gesamtzahl der metallischen Atome
in der Schicht. Da die Ge-Cluster in der vorher betrachteten ZrO2-Matrix zwischen 640
◦C und 670 ◦C
kristallisieren, ist das Mischoxid mit x = 0,59 vielversprechend für die Synthese von Ge-Nanokristallen
in einer amorphen Matrix.
Die Dielektrizitätszahlen wurden für eine Temperatur von 700 ◦C bestimmt. Im untersuchten Konzen-
trationsbereich schwanken die gemessenen Werte zwischen 14 und 16. Das Ta2O5 hat demnach keinen
negativen Einfluss auf die Dielektrizitätszahl von ZrO2.
Zur Bestimmung der kristallinen Phasen wurden Beugungsdiagramme, die nach einer Wärmebehand-
lung bei 950°C gemessen wurden, mit der Rietveld-Methode angepasst. Dabei ergab sich folgendes
Ergebnis: Bis x ≤ 0,19 bildet sich tetragonales (Zr,Ta)O2. Zwischen x = 0,19 und x = 0,3 findet ein
Phasenübergang von tetragonalem (Zr,Ta)O2 zu orthorhombischem (Zr,Ta)O2 statt. Für 0,3 ≤ x ≤ 0,5
befindet sich ausschließlich orthorhombisches (Zr,Ta)O2 in den Mischschichten. Beide Oxide sind
demzufolge über einen weiten Konzentrationsbereich mischbar. Sind 50 % oder mehr Zirkonium-Ato-
me durch Tantal substituiert (x ≥ 0,5), kann die Elementarzelle des ZrO2 keine weiteren Tantal-Atome
mehr aufnehmen. Aus diesem Grund entmischt sich das Materialsystem. Als zweite kristalline Phase,
die mit dem orthorhombischen (Zr,Ta)O2 koexistiert, bildet sich orthorhombisches (Ta,Zr)2O5.
Die orthorhombische Phase des (Zr,Ta)O2 konnte mit der nicht-zentrosymmetrischen Raumgruppe
Pbc21 beschrieben werden. Diese Phase könnte eine aussichtsreiche Alternative zum ferroelektrischen
HfO2 darstellen. An dieser Stelle sei jedoch erwähnt, dass die Röntgendiffraktometrie nicht zwischen
zentrosymmetrischen und nicht-zentrosymmetrischen Raumgruppen unterscheiden kann. Streng ge-
nommen ist die Anpassung mit der Raumgruppe Pbc21 daher kein hinreichendes Kriterium für das
Vorhandensein einer nicht-zentrosymmetrischen (also ferroelektrischen) Raumgruppe. In Fortsetzung
dieser Arbeit sollte das orthorhombische (Zr,Ta)O2 daher elektrisch charakterisiert werden.
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7. Herstellung von Ge-Nanokristallen in einer
TaZrOx-Matrix
TaZrOx ist ein vielversprechendes Material für die Synthese von Ge-Nanokristallen in einer amorphen
Hoch-εr-Matrix auf Basis von ZrO2. Das Mischoxid mit einem [Ta]/([Ta]+[Zr])-Verhältnis von 0,59
kristallisiert bei 900 ◦C. Da diese Temperatur weit oberhalb der Kristallisationstemperatur des Ge-
Anteils in der zuvor untersuchten ZrO2-Matrix (640
◦C - 670 ◦C) liegt, wurde dieses Mischoxid als
Matrixmaterial für die Ge-Nanokristalle untersucht.
Die Zielstellung der Arbeiten zu diesem Kapitel lautet daher Ge-Nanokristalle in eine amorphe TaZrOx-
Matrix einzubetten. Der erste Teil dieses Kapitels beschreibt den Aufbau der Proben der Serie GTZO.
Im zweiten Teil wird zunächst das Kristallisationsverhalten von Ge und der oxidischen Matrix in
Abhängigkeit von der atomaren Zusammensetzung der GeTaZrOx-Mischschichten untersucht. Danach
erfolgt eine ausführliche Charakterisierung der Ge-Nanokristalle.
7.1. Probenserie GTZO
Zur Serie GTZO gehören GeTaZrOx-Mischschichten mit unterschiedlichen atomaren Zusammenset-
zungen (GTZO_2 bis GTZO_8). Zudem wurde eine Referenzprobe (TZO_7) hergestellt, die anstelle
der Mischschicht eine Referenzschicht aus TaZrOx besitzt. In Abbildung 7.1 ist schematisch der
Aufbau der Proben dargestellt. Als Substrate werden trocken oxidierte Siliziumwafer mit einem
Durchmesser von sechs Zoll verwendet. Die Oxidschicht verhindert, dass das Silizium-Substrat die
Kristallisation der GeTaZrOx-Mischschichten beeinflusst. Als Deckschicht wird SiO2 genutzt.
Tabelle 7.1 listet alle Proben dieser Serie auf und gibt die mit RBS gemessenen atomaren Zusam-
mensetzungen der Mischschichten und der Referenzschicht an. Die Proben GTZO_1 bis GTZO_7
(Mischschichten) haben mehr Sauerstoff, als für die Bildung von ZrO2 und Ta2O5 benötigt wird. Die
Probe TZO_7 (TaZrOx-Referenzschicht) hat hingegen nur einen geringen Sauerstoffüberschuss. Die
Ursache für den Sauerstoffüberschuss konnte im Rahmen der Arbeit nicht geklärt werden.
Für die Wärmebehandlung wurden die Siliziumwafer in etwa 1 cm × 1 cm große Probenstücke gebro-
chen und bei Haltetemperaturen zwischen 600 ◦C und 975 ◦C für 30 s in einer Stickstoff-Atmosphäre
getempert. Die nachfolgenden Analysen wurden bei Raumtemperatur durchgeführt.





Abbildung 7.1.: Schematische Darstellung einer Probe der Serie GTZO. Zur Serie gehören sieben GeTaZrOx-
Mischschichten mit unterschiedlichen Ge-Konzentrationen (GTZO_1 bis GTZO_7) und eine Referenzprobe (TZO_7).
Letztere besitzt anstelle der Mischschicht eine Referenzschicht aus TaZrOx.
Tabelle 7.1.: Atomare Zusammensetzung der GeTaZrOx-Mischschichten (GTZO_1 bis GTZO_7) und der Refe-
renzschicht (TZO_7). Werte ohne Klammern wurden mit RBS gemessen, Werte in Klammern mit Hilfe von
Anpassungskurven abgeschätzt. Die Messunsicherheit ist für Zirkonium, Tantal und Ge (schwere Elemente mit gut
bekannten Wirkungsquerschnitten) geringer (etwa 5%) als für Sauerstoff (etwa 10%).
Probe Ge (at.%) Ta (at.%) Zr (at.%) O (at.%)
TZO_7 – 17 12 71
GTZO_1 6 15 11 68
GTZO_2 10 14 10 66
GTZO_3 15 13 10 63
GTZO_4 (19) (12) (9) (60)
GTZO_5 24 11 9 56
GTZO_6 36 9 7 48
GTZO_7 (45) (7) (6) (42)
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7.2. Charakterisierung in Abhängigkeit von der Zusammensetzung
und der Haltetemperatur
Die Bildung von einer oxidischen Matrix und von elementarem Ge wird im Materialsystem GeTaZrOx
durch die Minimierung der Gibbs-Energie getrieben: Die frei werdende Gibbs-Energie ist bei der
Bildung von ZrO2 (−248 kcal/mol) und Ta2O5 (−456 kcal/mol) weitaus größer als bei der Bildung
von GeO2 (−118,8 kcal/mol) [131].1 Entsprechend werden bei einer Entmischung Tantal und Zir-
konium bevorzugt oxidiert und Ge sowie überschüssiger Sauerstoff bleiben zurück. Aufgrund des
Sauerstoffüberschusses bilden sich zusätzlich Germaniumoxide (GeOx).
7.2.1. Kristallisationsverhalten von Ge und der oxidischen Matrix
In einem ersten Schritt wurde das Kristallisationsverhalten des Ge mit der Ramanspektroskopie
untersucht. Abbildung 7.2 zeigt die gemessenen Ramanspektren am Beispiel der Probe GTZO_6
(36 at.% Ge). Die übrigen Ramanspektren dieser Probenserie sind im Anhang in Abbildung A.8 zu
sehen. Bis zu einer Temperatur von 635 ◦C haben die Spektren einen breiten Peak bei etwa 275 cm−1,
der Anteile von der amorphen Matrix und von amorphem Ge [124] enthält. Eine kristalline Ge-
Mode bei etwa 298 cm−1 [132] erscheint erstmals nach einer Temperung bei 640 ◦C. Mit steigender
Temperatur wächst die Intensität dieser Mode. Der Anteil an kristallinem Ge nimmt also mit der
Temperatur zu.
Zur quantitativen Bestimmung des kristallinen Ge-Anteils in Abhängigkeit von der Temperatur
wurde die Linienform der Ramanspektren mit dem gleichen Modell wie in Kapitel 5 angepasst.
Abbildung 7.3a) zeigt die Anpassung am Beispiel der Probe GTZO_6 (36 at.% Ge) nach einer Tempe-
rung bei 650 ◦C. Die Lorentz-Verteilung (blaue Linie) passt den symmetrischen Teil des Ramanspek-
trums bei etwa 298 cm−1 an. Die Intensität dieser Verteilungsfunktion steht für den kristallinen Ge-
Anteil. Die BWF-Funktion (grüne Linie) berücksichtigt den asymmetrischen Teil des Ramanspektrums
bei etwa 275 cm−1. Neben amorphem und nanokristallinem Ge enthält dieser Teil des Spektrums auch
Beitrage von der oxidischen Matrix.
In Abbildung 7.3b) ist am Beispiel der Probe GTZO_6 (36 at.% Ge) die relative Intensität des kris-
tallinen Ge-Anteils als Funktion der Temperatur dargestellt. Bis 645 ◦C nimmt der kristalline Anteil
monoton mit ansteigender Temperatur zu. Zwischen 645 ◦C und 650 ◦C steigt der kristalline Anteil
sprunghaft an. Danach bewirkt eine weitere Erhöhung der Temperatur eine geringfügige Zunahme an
kristallinem Ge in der Schicht. Qualitativ unterscheidet sich das Kristallisationsverhalten von Ge in
einer TaZrOx-Matrix somit nicht von dem in einer ZrO2-Matrix.
Alle Proben wurden wie oben beschrieben ausgewertet. Für die übrigen Proben der Serie ist die relative
Intensität des kristallinen Ge-Anteils als Funktion der Temperatur im Anhang in Abbildung A.9
zu sehen. Für einen Vergleich des Kristallisationsverhaltens der einzelnen Proben der Serie GTZO
wurden die beiden Fixpunkte aus Kapitel 5 genutzt: 0,35 (die Kristallisation des Ge setzt gerade
1 Die angegebenen Werte gelten für eine Temperatur von 298,15 K.
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Abbildung 7.2.: Gemessene Ramanspektren am Beispiel der Probe GTZO_6 (36 at.% Ge) nach einer Wärmebehand-
lung bei unterschiedlichen Temperaturen. Für eine bessere Darstellung sind alle Spektren auf die maximale Intensität
normiert. Zudem ist nur ein Teil des Messbereiches abgebildet.





















































Abbildung 7.3.: a) Anpassung der Ramanspektren mit einer Lorentz-Verteilung (blaue Linie; entspricht kristallinem
Ge-Anteil) und einer BWF-Funktion (grüne Linie; entspricht amorphem und nanokristallinem Materialanteil) am
Beispiel der Probe GTZO_6 (36 at.% Ge) nach einer Temperung bei 690 ◦C. b) Relative Intensität des kristallinen
Ge-Anteils als Funktion der Temperatur am Beispiel der Probe GZO_7 (36 at.% Ge).
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Abbildung 7.4.: Gemessene GAXRD-Beugungsdiagramme am Beispiel der Probe GTZO_6 (36 at.%) nach einer
Wärmebehandlung bei unterschiedlichen Temperaturen. Im unteren Teil der Abbildung sind die Lagen der Beu-
gungslinien für kubisches (c)-Ge [136], orthorhombisches (o)-ZrO2 [104] und orthorhombisches (o)-Ta2O5 [175]
angegeben. Für eine übersichtliche Darstellung ist nur ein Teil des gemessenen Winkelbereiches abgebildet.
ein) und 0,60 (hoher Anteil an kristallinem Ge). Diese bilden die Grundlage für die Darstellung der
Kristallisationstemperatur in Abhängigkeit vom Ge-Gehalt in Abbildung 7.5.
In einem zweiten Schritt wurde das Kristallisationsverhalten der oxidischen Matrix mit der Rönt-
genbeugung untersucht. In Abbildung 7.4 sind GAXRD-Beugungsdiagramme am Beispiel der Probe
GTZO_6 (36 at.% Ge) dargestellt. Die übrigen Beugungsdiagramme dieser Probenserie sind im An-
hang in Abbildung A.10 zu sehen. Bis zu einer Temperatur von 767 ◦C haben alle Beugungsdiagramme
drei breite Beugungslinien (2θ ≈ 27°, 45° und 55°) von nanokristallinem Ge [136] und zwei breite
Peaks (2θ ≈ 30° und 52°) von der amorphen Matrix. Nach einer Temperung bei 775 ◦C erscheinen
viele scharfe Beugungslinien, deren 2θ -Winkel denen von orthorhombischem ZrO2 [104] und or-
thorhombischem Ta2O5 [180] entsprechen. Die beide Oxide kristallisieren gemeinsam und innerhalb
eines sehr kleinen Temperaturbereiches vollständig aus. Das erste Erscheinen von Beugungslinien der
Matrix bildet die Grundlage für die Darstellung der Kristallisationstemperatur in Abhängigkeit von der
Ge-Konzentration in Abbildung 7.5.
In Abbildung 7.5 sind die Kristallisationstemperaturen des Ge (bestimmt mit der Ramanspektroskopie)
und der oxidischen Matrix (bestimmt mit der Röntgenbeugung) in Abhängigkeit vom Ge-Gehalt der
Mischschichten GTZO_1 bis GTZO_7 aufgetragen. Zum Vergleich sind zudem die Kristallisation-
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Abbildung 7.5.: Kristallisationstemperatur des Ge-Anteils (für die beiden Fixpunkte 0,35 und 0,60) und der beiden
oxidischen Komponenten in GeTaZrOx-Mischschichten mit unterschiedlichen Ge-Konzentrationen (GTZO_1 bis
GTZO_7). Zum Vergleich sind die Kristallisationstemperaturen der Proben GZO_8 (Ge-Referenzschichten) und
TZO_7 (TaZrOx-Referenzschichten) als waagerechte Linien eingezeichnet. Für die Temperaturmessung wurden
ein Fehler von ± 5 ◦C geschätzt. Bei größeren Temperaturschritte sind diese als Fehlerbalken eingetragen. Die
Messunsicherheit bei der Bestimmung der Ge-Konzentration beträgt 5%.
stemperaturen von GZO_8 (Ge-Referenz) und TZO_7 (TaZrOx-Referenz) als waagerechte Linien
eingezeichnet. Der Ge-Anteil in den GeTaZrOx-Mischschichten kristallisiert bei 634 ◦C bis 650 ◦C.
Diese Temperatur ist signifikant höher als die Kristallisationstemperatur der Ge-Referenz von 550 ◦C.
Die Erhöhung kann durch Separationsprozesse (also der Bildung von Ge-Clustern) erklärt werden.
Der Ge-Anteil kristallisiert zwischen 19 at.% Ge und 45 at.% Ge bei 635 ◦C. Unter 19 at.% Ge steigt
die Kristallisationstemperatur des Ge-Anteils mit abnehmenden Ge-Gehalten an. Bei 10 at.% Ge
beträgt die Kristallisationstemperatur 650 ◦C. Nach dem Model der Keimbildung in Kapitel 3.2.1 gibt
es für die Kristallisation von Ge in der Matrix zwei Voraussetzungen: erstens müssen sich hinreichend
viele Ge-Atome für die Bildung eines kritischen Keimradius zusammenfinden und zweitens muss die
Fremdstoffkonzentration in diesem Cluster unter einem kritischen Limit liegen. Beide Anforderungen
sind bei hohen Ge-Anteilen leichter zu erfüllen.
Über einen weiten Konzentrationsbereich kristallisiert der Ge-Anteil in TaZrOx (635 ◦C) bei tieferen
Temperaturen als in ZrO2 (665
◦C bis 675 ◦C - vergleiche Kapitel 5). Der Hauptgrund hierfür ist der
höhere Beitrag der Verzerrungsenergie im System GeZrOx aufgrund der kristallinen Matrix.
Der oxidische Anteil in den GeTaZrOx-Mischschichten kristallisiert bei deutlich tieferen Temperaturen
(745 ◦C bis 775 ◦C) als die TaZrOx-Referenzschicht (900 ◦C). Eine Reduzierung der Kristallisations-
temperatur durch die Zugabe von Ge wurde auch in den Materialsystemen GeZrOx (Kapitel 5.2.1) und
GeHfAlOx [29] beobachtet. Als mögliche Ursache kommt in Frage, dass einzelne Ge-Atome in das
Gitter von ZrO2 und Ta2O5 eingebaut sind und/oder dass die beiden Oxide die Ge-Nanokristalle als
Nukleationskeime nutzen.
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Nichtsdestotrotz stellt das untersuchte Materialsystem ein breites Temperaturfenster zur Synthese von
Ge-Nanokristallen in einer amorphen Matrix zur Verfügung. Der Ge-Anteil kristallisiert in Abhängig-
keit von der Ge-Konzentration zwischen 635 ◦C und 650 ◦C. Die Matrix kristallisiert zwischen 745 ◦C
und 775 ◦C. Die Breite des Temperaturfensters hängt zwar vom Ge-Gehalt ab, beträgt aber mindestens
95 K und maximal 140 K.
7.2.2. Ge-Nanokristalle
Form und Orientierung
Abbildung 7.6 zeigt ein SAED-Muster und eine HRTEM-Aufnahme der Probe GTZO_6 (36 at.%
Ge) nach einer Temperung bei 700 ◦C. Alle Elektronenbeugungsringe gehören zu kubischem Ge der
Raumgruppe Fd3m. Weiter Elektronenbeugungsringe von ZrO2 und Ta2O5 wurden nicht beobachtet.
Die kleinen kristallinen Bereiche in der HRTEM-Aufnahme sind demnach Ge-Nanokristalle. Diese
sind im Allgemeinen kugelförmig und zufällig orientiert. Das Insert in der HRTEM-Aufnahme zeigt
die FFT-Analyse des markierten Bereiches. Die Auswertung der Punkte bestätigte, dass es sich um Ge
handelt.
Abbildung 7.7 zeigt eine HRTEM-Aufnahme der gleichen Probe nach einer Temperung bei 800 ◦C. Im
rechten Teil des Bildes ist die FFT-Analyse der HRTEM-Aufnahme sowie der markierten Bereiche
1 bis 5 zu sehen. Das Ringmuster gehört zu kubischem Ge der Raumgruppe Fd3m, orthorhombischem
ZrO2 der Raumgruppe Pbc21 und orthorhombischem Ta2O5 der Raumgruppe C2mm. Auch den fünf
markierten Bereichen konnten diese Phasen zugeordnet werden. Aufgrund der kristallinem Matrix
weicht die Form der Ge-Nanokristalle von einer Kugel ab. Das kann durch das Bestreben der Kristallite,
die Summe aus Grenzflächen- und Verzerrungsenergie zu minimieren, erklärt werden.
Kristallitgröße
Die Kristallitgröße wurde mittels TEM-Analyse und Röntgenbeugung bestimmt. In Abbildung 7.8
sind mittels der Fresnel-Kontrast-Methode aufgenommene TEM-Aufnahmen der Proben a) GTZO_6
(36 at.% Ge) und b) GTZO_5 (24 at.% Ge) nach einer Wärmebehandlung bei 700 ◦C dargestellt.2 In
diesem Abbildungsmodus wird der Kontrast zwischen unterschiedlichen chemischen Verbindungen
erhöht. Die Ge-Nanokristalle (hell) und deren Grenzflächen zur Matrix (dunkel) erscheinen daher
deutlicher. Eine Größenauswertung3 durch Ausmessen der Strukturen ergab für die Probe GTZO_6
einen mittleren Durchmesser von (4,4±1,3) nm (Insert in Abbildung 7.8a) und für GTZO_5 einen
Wert von (3,8±1,0) nm (Insert in Abbildung 7.8b). Da der Maßstabs von der Stärke der Defokussie-
rung abhängt, entspricht dieser Wert nicht dem realen Durchmesser. Er kann aber als Abschätzung für
die Abmessung der Kristallite in den einzelnen Proben aufgefasst werden.
2 Die Ge-Nanokristalle sind in der TaZrOx-Matrix gleichmäßig verteilt. Der Grund hierfür ist die gute Barrierewirkung von
ZrO2 gegen eine Ge-Diffusion [124]. Im Unterschied dazu wird im Fall einer SiO2-Matrix aufgrund der vergleichsweise
schlechten Barrierewirkung häufig von einer ungleichmäßigen Verteilung der Ge-Nanokristalle berichtet [127, 130].
3 Für die Bestimmung der durchschnittlichen Kristallitgröße wurde die Häufigkeitsverteilung mit einer Normalverteilung
angepasst. Die durchschnittliche Kristallitgröße (dNC) ergibt sich aus der Zentrumslage. Die halbe Halbwertsbreite (HWB)
gibt die Toleranzen an.
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Abbildung 7.6.: TEM-Analyse der Probe GTZO_6 (36 at.% Ge) nach einer Temperung bei 700 ◦C. Dargestellt ist
die Feinbereichsbeugung (SAED) einer kreisförmigen Fläche mit einem Durchmesser von etwa 100 nm und eine
hochaufgelöste TEM-Aufnahme (HRTEM) eines Bereiches von etwa 30 nm × 30 nm. Das Insert zeigt die Fourier-
Transformation des gekennzeichneten Bereiches.
Abbildung 7.7.: HRTEM-Aufnahme eines Bereiches von etwa 75 nm × 75 nm der Probe GTZO_6 (36 at.% Ge)
nach einer Wärmebehandlung bei 800 ◦C. Auf der rechten Seite ist die Fouriertransformation (FFT) der Aufnahme
und der markierten Bereiche 1 bis 5 dargestellt.
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Abbildung 7.8.: Defokussierte TEM-Aufnahmen der Proben a) GTZO_6 (36 at.% Ge) und b) GTZO_5 (24 at.% Ge)
nach einer Temperung bei 700 ◦C. Abgebildet ist jeweils ein Bereich von etwa 180 nm × 200 nm. Die Inserts zeigen
die Größenverteilung der Ge-Nanokristalle. Diese wurde mit einer Normalverteilung angepasst. Die durchschnittliche
Kristallitgröße (dNC) ergibt sich aus der Zentrumslage und der halben Halbwertsbreite (HWB).
Die Kristallitgröße wurde auch mittels Scherrer-Gleichung aus der Breite der Ge-Linien (111), (220)
und (311) berechnet.4 Die berechneten Werte stimmen sehr gut mit der Größenauswertung durch
Ausmessen der Strukturen überein. Die Abweichung zwischen beiden Methoden liegt unterhalb von
10 %, wobei die berechneten Kristallitgrößen stets etwas kleiner sind. Der Grund hierfür könnte
die Bildung einer GeOx-Randschicht sein, die in den TEM-Aufnahmen zu einer Überschätzung der
Kristallitgröße führt, aber auch die Defokussierung.
In Abbildung 7.9 sind die mittels Scherrer-Gleichung berechneten Kristallitdurchmesser für die Pro-
ben GTZO_3 (15 at.%), GTZO_4 (19 at.%), GTZO_6 (36 at.% Ge) und GZO_8 (Ge-Referenz) in
Abhängigkeit von der Temperatur dargestellt. Die Ge-Referenz ist nach einer Temperung bei 600 ◦C
polykristallin. Die Kristallitgröße dieser Schicht wächst monoton mit steigender Temperatur. In den
Mischschichten bilden sich erst bei höheren Temperaturen Ge-Nanokristalle. Ihre Kristallitgröße
ist wesentlich kleiner als die der polykristallinen Ge-Referenz. Mit steigender Ge-Konzentration
und mit steigender Temperatur nimmt der mittlere Durchmesser der Ge-Nanokristalle zu. Im Falle
einer amorphen Matrix können durch eine Variation dieser beiden Parameter Kristallitgrößen zwi-
schen (2,3±1,2) nm (15 at.% Ge; 650 ◦C) und (5,2±0,4) nm (36 at.% Ge, 767 ◦C) eingestellt werden.
Durch eine Erhöhung der Temperatur über 767 °C hinaus entstehen auch größere Kristallite von bis
zu (40,0±1,0) nm (36 at.% Ge; 950 ◦C). Dann muss aber die Kristallisation der Matrix berücksichtigt
werden, die spätestens bei einer Temperatur von 775 ◦C einsetzt (Abbildung 7.5).
In Abbildung 7.9 sind drei Temperaturbereiche mit unterschiedlichen Steigungen zu erkennen: (i)
Zwischen 650 ◦C und 770 ◦C ändert sich die Kristallitgröße nur geringfügig mit der Temperatur. (ii)
Ab 770 ◦C nimmt der Einfluss der Temperatur erstmals stark zu. (iii) Über 875 °C steigt der Einfluss
4 Wie im System GeZrOx haben die Ge-Nanokristalle auch im System GeTaZrOx keine Mikrodehnungen. Das wurde mit
Hilfe der Williamson-Hall-Darstellung geprüft.
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Abbildung 7.9.: Kristallitgröße in Abhängigkeit von der Temperatur. Eingezeichnet sind die Proben GTZO_3 (15 at.%
Ge ), GTZO_4 (19 at.% Ge), GTZO_6 (36 at.% Ge) und GZO_8 (Ge-Referenzprobe). Die Kristallitgröße wurde
mittels Scherrer-Gleichung aus der Verbreiterung der Ge-Linien (111), (220) und (311) berechnet. Der angegebene
Fehler entspricht der Standardabweichung aus den Werten der drei Kristallrichtungen.
ein weiteres Mal an. Dieser Verlauf deutet wie im System GeZrOx auf ein stark diffusionslimitiertes
Wachstum der Ge-Nanokristalle hin. Innerhalb des ersten Temperaturbereiches erschwert die amorphe
Matrix die Diffusion der Ge-Atome. Die abrupte Änderung des Anstiegs ab einer Temperatur von
etwa 770 ◦C kann durch die Kristallisation der Matrix erklärt werden, die für die Ge-Gehalte in
Abbildung 7.9 zwischen 760 ◦C und 775 ◦C einsetzt. Im dritten Bereich steigt die Kristallitgröße der
multikristallinen Matrix deutlich an, sodass die Diffusion der Ge-Atome entlang der Korngrenzen
weiter vereinfacht wird.
Gitterparameter
In Abbildung 7.10 ist der temperaturabhängige Verlauf des Gitterparameters am Beispiel der Probe
GTZO_6 (36 at.% Ge) dargestellt.5 Dieser wurde anhand der Lagen der Ge-Linien (111), (220) und
(311) mit Hilfe der Bragg-Gleichung für kubische Systeme berechnet. Zwischen 650 ◦C und 770 ◦C ist
der Gitterparameter für die betrachteten Kristallrichtungen stark anisotrop. Die kubische Elementarzelle
ist somit verzerrt. Mit der Kristallisation der Matrix, die bei GTZO_6 zwischen 767 ◦C und 775 ◦C
einsetzt, nimmt die Anisotropie sprunghaft ab.
Die Anisotropie und der temperaturabhängige Verlauf deuten auf Fremdatome und/oder Leerstellen im
Gitter des Ge hin. Weitere Einflüsse durch eine GeOx-Randschicht und/oder durch eine gegenseitige
Beeinflussung der kristallinen Phasen können nicht ausgeschlossen werden.
5 Für GTZO_4 (19 at.% Ge) und GZO_8 (Ge-Referenz) ist diese Darstellung im Anhang in Abbildung A.11 und
Abbildungen A.6 zu sehen.
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Abbildung 7.10.: Temperaturabhängige Veränderung des Ge-Gitterparameters am Beispiel der Probe GTZO_6
(36 at.% Ge). Der Gitterparameter wurde aus der Lagen der Ge-Linien (111), (220) und (311) mit Hilfe der Bragg-
Gleichung für kubische Systeme berechnet. Der Wert a0 entspricht dem Gitterparameter eines unverspannten Kristalls
[70]. Als Messunsicherheit bei der Winkelbestimmung mit der Röntgenbeugung wurde ein maximaler Fehler von
±0,005 ° angenommen.
7.2.3. Rietveld-Analyse
Zur Verifikation der Ergebnisse wurden Beugungsdiagramme, die nach einer Temperung bei 800 ◦C
an den Proben GTZO_4 (19 at.% Ge), GTZO_5 (24 at.% Ge) und GTZO_6 (36 at.% Ge) gemessen
wurden, mit der Rietveld-Methode angepasst [154, 155]. Dazu wurde die Strukturdaten von kubischem
Ge der Raumgruppe Fd3m [136], orthorhombischem ZrO2 der Raumgruppe Pbc21 [104] und orthor-
hombischem Ta2O5 der Raumgruppe C2mm [175] verfeinert. Die Anpassung ist in Abbildung 7.11
am Beispiel der Probe GTZO_6 zusammen mit dem gemessenen Beugungsdiagramm dargestellt.
Tabelle 7.2 fasst wichtige Parameter der Rietveld-Anpassung für das Ge zusammen. Die Ergebnisse
stimmen gut mit den vorangegangen Untersuchungen überein.
Für die oxidische Matrix gilt die gleiche Aussage wie in Kapitel 6. Das ZrO2 (Tabelle 7.3) wird in
der orthorhombischen Nichtgleichgewichtsphase stabilisiert. Der Hauptgrund für die Stabilisierung
sind Tantal-Atome, die in die Elementarzellen von ZrO2 eingebauten sind. Die Gitterparameter
des orthorhombischen Ta2O5 (Tabelle 7.4) weichen ebenso von Literaturwerten ab, was auch auf
eingelagerte Fremdatome hinweist.6
6 Aufgrund der unvollständigen Entmischung der oxidischen Komponenten ist die fachlich korrekte Schreibweise der Oxide
(Zr,Ta)O2 und (Ta,Zr)2O5. Aus Gründen der Übersichtlichkeit wurde jedoch in diesem Kapitel auf diese Notation verzichtet.
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Tabelle 7.2.: Ergebnisse der Rietveld-Analyse für Ge nach einer Temperung bei 800 ◦C. Angegeben ist der Git-
terparameter der kubischen Elementarzelle (a), die Abweichung (∆a/a0) des Gitterparameters vom Wert eines
spannungsfreien Ge-Volumenkristalls (a0=5,66Å [70]) und die mittlere Kristallitgröße (dNC).
Probe a (Å) ∆a/a0 (%) dNC (nm)
GTZO_4 5,646 -0,25 9,9
GTZO_5 5,648 -0,21 9,6
GTZO_6 5,653 -0,13 15,0
Tabelle 7.3.: Ergebnisse der Rietveld-Analyse für ZrO2 nach einer Temperung bei 800 ◦C. Angegeben sind die
Gitterparameter der orthorhombischen Elementarzelle (ao, bo und co) und die mittlere Kristallitgröße (dNC).
Probe ao (Å) bo (Å) co (Å) dNC (nm)
GTZO_4 4,865 5,296 5,173 20,8
GTZO_5 4,872 5,295 5,174 17,7
GTZO_6 4,883 5,298 5,176 20,0
Tabelle 7.4.: Ergebnisse der Rietveld-Analyse für Ta2O5 nach einer Temperung bei 800 ◦C. Angegeben sind die
Gitterparameter der orthorhombischen Elementarzelle (ao, bo und co) und die mittlere Kristallitgröße (dNC). Nach
Lehovec und Kollegen betragen die Gitterparameter ao = 6,20, bo = 3,66, co = 3,89 [175].
Probe ao (Å) bo (Å) co (Å) dNC (nm)
GTZO_4 6,306 3,611 3,875 17,7
GTZO_5 6,297 3,612 3,872 17,5
GTZO_6 6,312 3,613 3.878 21,3
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Abbildung 7.11.: Gemessenes Röntgenbeugungsdiagramm (offene Kreise) und Rietveld-Anpassungen (rote Linie)
am Beispiel der Probe GTZO_6 (36 at.% Ge) nach einer Temperung bei 800 ◦C. Für die Anpassung wurde Ge der
Raumgruppe Fd3m [136] (grüne Linie), ZrO2 der Raumgruppe Raumgruppe Pbc21 [104] (blaue Linie) und Ta2O5
der Raumgruppe C2mm [175] (pinke Linie) verwendet. Für eine bessere Übersichtlichkeit ist die Wurzel der Intensität
dargestellt.
7.3. Zusammenfassung
Ziel dieses Kapitels war die Synthese von Ge-Nanokristallen in einer amorphen TaZrOx-Matrix. In
Kapitel 5 wurde gezeigt, dass Ge in einer ZrO2-Matrix zwischen 640
◦C und 670 ◦C kristallisiert. Das
im Kapitel 6 untersuchte Mischoxid mit einem [Ta]/([Ta]+[Zr])-Verhältnis von 0,59 kristallisiert dem
gegenüber bei 900 ◦C. Daher erwartet man, dass die Zielsetzung mit dem gewählten Materialsystem zu
erreichen ist.
Die Synthese der Ge-Nanokristalle erfolgte während einer Wärmebehandlung durch Phasenseparation
aus übersättigten festen Lösungen (500 nm dicke GeTaZrOx-Mischschichten). Diese wurden mittels Co-
Sputtern (gemeinsames Abscheiden eines ZrO2/Ta2O5- und eines Ge-Targets) mit unterschiedlichen
atomaren Zusammensetzungen auf Silizium-Wafern aufgetragen. Sputtern des ZrO2/Ta2O5-Targets
ergibt stets ein [Ta]/([Ta]+[Zr])-Verhältnis von 0,59.
Das Kristallisationsverhalten von Ge und der oxidischen Matrix wurde mit Ramanspektroskopie und
Röntgenbeugung untersucht. Dabei viel auf, dass der Ge-Anteil in den Mischschichten bei höheren
Temperaturen kristallisiert als die Ge-Referenz. Zudem kristallisiert der oxidische Anteil bei tieferen
Temperaturen als die TaZrOx-Referenz. Dennoch steht ein breites Temperaturfenster von mindestens
95K zur Verfügung, in dem die Synthese von Ge-Nanokristallen in einer amorphen Matrix möglich
ist.
Die Form der Ge-Nanokristalle wurde mit TEM untersucht. Im Fall einer amorphen Matrix bilden
sich bevorzugt kugelförmige Kristallite. Im Fall einer kristallinen Matrix stellen sich dagegen andere
Formen ein. Diese Beobachtung wurde damit erklärt, dass das System bestrebt ist, die Summe
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aus Grenzflächen- und Verzerrungsenergie stets zu minimieren. Bei einer kristallinen Matrix sind
Plattenformen energetisch günstiger, da sie den Beitrag der Verzerrungsenergie verringern.
Röntgenografische Untersuchungen bestätigten, dass Mikrodehnungen in den Ge-Nanokristallen ver-
nachlässigbar sind. Der Einfluss der Ge-Konzentration und der Temperatur der Wärmebehandlung auf
die Kristallitgröße wurde untersucht. Im Fall einer amorphen Matrix können durch eine Variation bei-
der Parameter Kristallitgrößen im Bereich von (2,3±1,2) nm (15 at.% Ge; 650 ◦C) bis (5,2±0,4) nm
(36 at.% Ge, 767 ◦C) realisiert werden.
Das Gitter der Ge-Nanokristalle ist kompressiv verspannt. Zudem ist der berechnete Gitterparameter
unter Annahme einer kubischen Kristallstruktur für die betrachteten Kristallrichtungen anisotrop. Die
Gitterspannungen und die Anisotropie nehmen mit steigender Temperatur ab. Als eine mögliche Ursa-
che wurden Fremdatome und/oder Leerstellen diskutiert, die bei höheren Temperaturen zunehmend
aus dem Gitter diffundieren und/oder ausheilen. Weitere Ursachen wie eine GeOx Randschicht oder
eine gegenseitige Beeinflussung der kristallinen Phasen konnten nicht ausgeschlossen werden.
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Bisher wurden die Ge-Nanokristalle in 500 nm dicken Mischschichten synthetisiert. Diese eignen sich
zwar gut für die Untersuchung von Separations- und Kristallisationsprozessen, gleichzeitig bieten
sie aber nur begrenzte Möglichkeiten, wichtige strukturelle Eigenschaften der Ge-Nanokristalle zu
kontrollieren. Für den Erfolg der im Punkt Motivation genannten Anwendungen ist jedoch eine
Kontrolle dieser Eigenschaften unabdingbar. Hierzu zählen die Kristallitgröße, die Kristallitlage, die
Flächendichte der Kristallite innerhalb der Matrix und die Flächendichte innerhalb einer Nanokristall-
Monolage.
Eine potentielle Möglichkeit, diese Eigenschaften zu kontrollieren, bieten Übergitterstrukturen. Ihre
Anwendung ist hauptsächlich für Silizium-Nanokristalle in einer SiO2-Matrix etabliert [181, 182].
Dabei wechseln sich substöchiometrische Siliziumoxid-Schichten (SiOx) periodisch mit stöchiome-
trischen Siliziumdioxid-Schichten (SiO2) ab. Die Silizium-Nanokristalle werden nur innerhalb der
substöchiometrischen Schichten synthetisiert. Die stöchiometrischen Schichten dienen als Trennschich-
ten und separieren die Nanokristall-Monolagen voneinander. Unter diesen Bedingungen bestimmt die
Lage der substöchiometrischen Schichten die Position der Nanokristall-Monolagen in der Matrix und
die Schichtdicke gibt den maximalen Durchmesser der Kristallite vor.1 Zudem ist über die Zusam-
mensetzung der substöchiometrischen Schicht die Kontrolle der Kristallit-Flächendichte innerhalb der
jeweiligen Monolage unabhängig von ihrer Größe möglich. Die Dicke der Trennschichten bestimmt
den Abstand der Nanokristallebenen (Monolagen) und gibt somit die Flächendichte der Nanokristalle
in der Matrix vor [181, 182].
Aufgrund der Vorteile versuchten mehrere Forschungsgruppen Übergitterstrukturen auch für andere
Materialsysteme zu etablieren. Hierzu zählen beispielsweise Ge-Nanokristalle in SiO2 [183–186],
Al2O3 [33], HfO2 [23] und Si3N4 [187]. Die Wahl des Matrixmaterials hat einen gewichtigen Einfluss
darauf, ob die Kontrolle der strukturellen Eigenschaften erfolgreich ist. Materialien mit einer guten
Barrierewirkung gegenüber einer Diffusion der Ge-Atome (beispielsweise Si3N4) eignen sich im
Allgemeinen gut für eine präzise Positionierung der Kristallite [187], während Materialien mit einer
schlechten Barrierewirkung (beispielsweise SiO2) eine solche Kontrolle erschweren [183–186].
Ziel dieses Kapitels ist die Untersuchung, ob sich die neuen Materialsysteme in Kombination mit
den Übergitterstrukturen für die Synthese von Ge-Nanokristallen mit kontrollierten strukturellen
1 Die Dicke der substöchiometrischen Schichten gibt im Allgemeinen nur dann die Kristallitgröße vor, wenn die Schicht
dünner ist als die sich aufgrund der Zusammensetzung einstellende mittlere Kristallitgröße für dicke substöchiometrische
Schichten [181].
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Eigenschaften eignen. Dazu werden Ge(Ta)ZrOx/(Ta)ZrOx-Übergitter verwendet; Ge(Ta)ZrOx-Misch-
schichten wechseln sich also periodisch mit entsprechenden Trennschichten ohne Ge ab. Die Synthese
der Ge-Nanokristalle erfolgt nur in den Mischschichten, sodass ähnliche Bedingungen wie im eingangs
beschriebenen Materialsystem SiOx/SiO2 herrschen. Der erste Teil dieses Kapitels beschreibt den Auf-
bau der Proben der Serie ÜG. Die Übergitterstrukturen unterscheiden sich in ihren Mischschichtdicken,
Mischschichtzusammensetzungen und Materialkombinationen. Im zweite Teil folgt eine ausführliche
Charakterisierung der strukturellen Eigenschaften der Ge-Nanokristalle in Abhängigkeit von den
variierten Parametern.
8.1. Probenserie ÜG
In diesem Kapitel werden fünf Varianten von Übergitterstrukturen untersucht (ÜG1 bis ÜG5): ÜG1
basiert auf dem Materialsystem GeZrOx/ZrO2 und verwendet keine Variationen. Die anderen vier
Übergitter beruhen auf dem Materialsystem GeTaZrOx/TaZrOx. Dazu gehört ein Übergitter ohne
Variation (ÜG2), ein Übergitter mit wachsenden Mischschichtdicken (ÜG3), ein Übergitter mit anstei-
genden Ge-Konzentrationen in den Mischschichten (ÜG4) sowie ein Übergitter mit zusätzlichen SiO2-
Schichten unter jeder Mischschicht und einer Variation der Mischschichtdicke (ÜG5).
ÜG1 ist schematisch in Abbildung 8.1a) dargestellt. Es besteht aus 40 Perioden. Die Stärken der
Misch- und Trennschichten betragen 5 nm. Alle Mischschichten enthalten 42 at.% Ge. Diese Übergit-
terstruktur dient der Untersuchung, ob sich GeZrOx/ZrO2-Übergitter für die Synthese von größen- und
positionskontrollierten Ge-Nanokristallen eignen.
Das Schema für ÜG2 ist in Abbildung 8.1b) zu sehen. Es besteht aus zehn Perioden. Die Stärken
der Misch- und Trennschichten betragen 5 nm. Alle Mischschichten enthalten 19 at.% Ge. Anhand
dieser Probe wurde untersucht, ob sich GeTaZrOx/TaZrOx-Übergitter für die Synthese von größen-
und positionskontrollierten Ge-Nanokristallen eignen und ob die Kristallisationstemperaturen und
Kristallstrukturen in den Übergitterstrukturen von den 500 nm dicken GeTaZrOx-Mischschichten
abweichen.
Die Dickenvariation (ÜG3) und Konzentrationsvariation (ÜG4) wurden in einer Probe realisiert
(Abbildung 8.1c). ÜG3 besteht aus vier Perioden. In diesen Perioden steigt die Mischschichtdicke
von 3 nm bis auf 12 nm an. Der Ge-Gehalt in den Mischschichten (36 at.%) und die Stärke der Trenn-
schichten (7 nm) bleiben konstant. Mit diesem Übergitter wurde der Einfluss der Mischschichtdicke auf
die Kristallitgröße untersucht. ÜG4 besteht ebenfalls aus vier Perioden. In diesen Perioden wächst der
Ge-Gehalt in den Mischschichten von 24 at.% bis auf 45 at.%. Die Stärken der Mischschichten (6 nm)
und Trennschichten (7 nm) bleiben konstant. Diese Übergitterstruktur wurde für die Untersuchung
präpariert, ob bei gleicher Kristallitgröße die Flächendichte der Ge-Nanokristalle innerhalb einer
Monolage über den Ge-Gehalt kontrollierbar ist.
Der Schichtaufbau der Übergitterstruktur ÜG5 ist in Abbildung 8.1d) ersichtlich. Der Stapel besteht
aus sechs Perioden. In diesen Perioden steigt die Mischschichtdicke von 3 nm bis auf 25 nm an. Unter
jeder Mischschicht befindet sich eine 5 nm dicke SiO2-Schicht. Die Ge-Gehalte in den Mischschichten






























































Abbildung 8.1.: Schematischer Aufbau der Proben der Serie ÜG.
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(36 at.%) und die Stärke der Trennschichten (7 nm) bleiben konstant. Mit dieser Übergitterstruk-
tur wurde der Einfluss einer zusätzlichen SiO2-Schicht auf die strukturellen Eigenschaften der Ge-
Nanokristalle untersucht.2
Die Wärmebehandlung erfolgte für 30 s bei unterschiedlichen Haltetemperaturen in einer Stickstoff-
Atmosphäre. Dazu wurde ein RTP-Ofen verwendet. Im Vergleich mit konventionellen Öfen zeichnen
sich RTP-Öfen durch die kürzeren Temperzeiten und die schnellere Kristallisation der Materialien aus
[115–117]. Beides ist für die Positionskontrolle vorteilhaft.
8.2. Charakterisierung der Übergitterstrukturen
8.2.1. Materialsystem GeZrOx/ZrO2
In Abbildung 8.2 sind TEM-Aufnahmen der Übergitterstruktur ÜG1 nach einer Wärmebehandlung bei
700 ◦C dargestellt. Aus den Mischschichten haben sich Ge-Nanokristalle in einer kristallinen Matrix
gebildet. Die Trennschichten aus ZrO2 verhindern dank ihrer guten Barrierewirkung eine Ge-Diffusion
von einer Mischschicht in die andere.3 Aus diesem Grund stellt sich ein quasi-zweidimensionales
Diffusionsregime ein, das es ermöglicht, Ge-Nanokristall-Monolagen wunschgemäß in der Matrix zu
platzieren. Weiterhin gibt die Dicke der ZrO2-Trennschichten den Abstand zwischen den Nanokris-
tallebenen vor. Dadurch kann die Flächendichte der Nanokristalle in der Matrix kontrolliert werden.
Nachteilig ist jedoch, dass die Form der Ge-Nanokristalle aufgrund der kristallinen Matrix von einer
Kugel abweicht. Unter der Form der Kristallite leidet auch die Größenkontrolle. Die Mischschichtdicke
begrenzt zwar die Kristallitgröße senkrecht zur Ebene, in der Ebene können die Kristallite aber lateral
ausgedehnt sein. Aufgrund dieser Limitierung wird dieses Materialsystem nicht weiter verfolgt.
8.2.2. Materialsystem GeTaZrOx/TaZrOx
In Abbildung 8.3 sind TEM-Aufnahmen der Übergitterstruktur ÜG2 nach einer Temperung bei 725 ◦C
zu sehen. Durch die Beimischung von Ta2O5 wird die amorphe Phase des ZrO2 zu höheren Tempera-
turen stabilisiert. Daher ist es in diesem Materialsystem möglich, Monolagen von Ge-Nanokristallen
positionskontrolliert in eine amorphe TaZrOx-Matrix einzubetten. Aufgrund der amorphen Matrix
stellen sich kugelförmige Ge-Nanokristalle ein. Ihr maximaler Durchmesser wird von der Misch-
schichtdicke begrenzt. Eine Variation der Kristallitgröße innerhalb des Stapels wurde nicht beobachtet.
Das deutet auf eine gute Größenkontrolle hin.
2 Die Motivation dieser Untersuchung liegt im Aufbau einer Speicherzelle eines Floating-Gate-Flashspeichers.
3 Diese Aussage ist nur für ein enges Temperaturfenster gültig. Mit steigender Temperatur nimmt die Beweglichkeit der
Ge-Atome zu. Zudem wurde in Kapitel 5.2.2 gezeigt, dass die Beweglichkeit der Ge-Atome ab 850 ◦C sprunghaft ansteigt.
Spätestens ab dieser Temperatur ist mit einer Auflösung der Übergitterstruktur zu rechnen.
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Abbildung 8.2.: TEM-Analyse der Übergitterstruktur ÜG1 nach einer Temperung bei 700 ◦C. Auf der linken Seite
ist die Schichtstruktur mit Hilfe der Fresnel-Defokus-Methode abgebildet. Die markierten Bereiche sind rechts
hochauflösend (HRTEM) dargestellt.
Abbildung 8.3.: TEM-Analyse der Übergitterstruktur ÜG2 nach einer Temperung bei 725 ◦C. Auf der linken Seite
ist die Schichtstruktur mit Hilfe der Fresnel-Defokus-Methode abgebildet. Die markierten Bereiche sind rechts
hochauflösend (HRTEM) dargestellt.
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Abbildung 8.4.: Ramanspektren der Übergitterstruktur ÜG2. Die Spektren wurden direkt nach der Abscheidung und
nach einer Wärmebehandlung bei unterschiedlichen Temperaturen aufgenommen. Für eine übersichtliche Darstellung
sind die Spektren auf den höchsten Wert normiert. Zudem ist nur ein Ausschnitt des gemessenen Bereiches abgebildet.
Kristallisationsverhalten von Ge und der oxidischen Matrix
Aus der Literatur ist bekannt, dass die Kristallisationstemperatur für dünne Schichten mit einer Dicke
von wenigen Nanometern aufgrund des höheren Beitrags der Grenzflächenenergie ansteigt [188, 189].
Dieser Abschnitt untersucht daher, ob sich Übergitterstrukturen hinsichtlich ihrer Kristallisationstem-
peraturen messbar von den dicken Mischschichten unterscheiden.
Das Kristallisationsverhalten des Ge wurde mittels Ramanspektroskopie untersucht. Abbildung 8.4
zeigt ausgewählte Ramanspektren der Übergitterstruktur ÜG2. Diese wurden direkt nach der Abschei-
dung und nach einer Wärmebehandlung bei unterschiedlichen Temperaturen aufgenommen. Schon vor
der Temperung ist bei etwa 300 cm−1 ein kleiner Peak zu sehen. Dabei handelt es sich um eine Pho-
nonenmode zweiter Ordnung des Silizium-Substrates [190]. Eine kristalline Ge-Mode (ebenfalls bei
etwa 300 cm−1 [132]) erscheint erstmals nach einer Temperung bei 650 ◦C. Mit steigender Temperatur
wächst die Intensität dieser Mode. Der Anteil an kristallinem Ge nimmt also mit der Temperatur zu.
Das Kristallisationsverhalten der oxidischen Matrix wurde mit der Röntgenbeugung untersucht. In
Abbildung 8.5 sind ausgewählte Beugungsdiagramme der Übergitterstruktur ÜG2 nach einer Wärme-
behandlung bei 750 ◦C, 770 ◦C und 800 ◦C dargestellt. Nach einer Temperung bei 750 ◦C haben die
Beugungsdiagramme zwei breite Peaks bei 2θ ≈ 28° und 2θ ≈ 50°, die von der amorphen Matrix
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Abbildung 8.5.: GAXRD-Beugungsdiagramme der Übergitterstruktur ÜG2 nach einer Wärmebehandlung bei unter-
schiedlichen Temperaturen. Schwarze Punkte markieren die gemessenen Intensitäten. Die rote Linie repräsentiert das
Ergebniss der Rietveld-Anpassung. Für die Anpassung wurden die Strukturdaten von Ge der Raumgruppe Fd3m
[136], ZrO2 der Raumgruppe Raumgruppe Pbc21 [104] und Ta2O5 der Raumgruppe C2mm [175] verfeinert. Im
unteren Teil der Abbildung sind die Lagen der Beugungslinien für kubisches (c)-Ge, orthorhombische (o)-ZrO2
und orthorhombische (o)-Ta2O5 angegeben. Für eine übersichtliche Darstellung ist nur ein Teil des gemessenen
Winkelbereiches abgebildet. Zudem ist die Intensitätsachse logarithmisch.
stammen, und drei breite Beugungslinien bei 2θ ≈ 27°, 2θ ≈ 45° und 2θ ≈ 55°, die zu nanokris-
tallinem Ge gehören [136]. Scharfe Beugungslinien der oxidischen Matrix sind erstmals nach einer
Temperung bei 770 ◦C zu beobachten. Bei dieser Temperatur ist aber noch ein deutlicher amorpher
Untergrund zu sehen. Für höhere Temperaturen steigen die Intensitäten der Beugungslinien an und
die Halbwertsbreiten nehmen ab. Die oxidische Matrix kristallisiert in den Übergitterstrukturen also
nicht schlagartig wie in den dicken GeTaZrOx-Mischschichten. Es ist anzunehmen, dass die Ge-freien
Trennschichten eine abrupte Kristallisation der Matrix verhindern.
Hinsichtlich der Kristallisationstemperaturen von Ge und der oxidischen Matrix unterscheiden sich
die Übergitterstrukturen nicht signifikant von den dicken Mischschichten. Die Kristallisation des
Ge beginnt in den Übergitterstrukturen bei etwa 650 ◦C. In der Mischschicht mit dem gleichen Ge-
Gehalt wird der ersten Fixpunkt (0,35) des Kristallisationsverlaufs bei 635 ◦C erreicht. Die oxidische
Matrix kristallisiert in den Übergittern bei etwa 770 ◦C. In der Mischschicht mit der gleichen Ge-
Konzentration setzt die Kristallisation der Matrix zwischen 767 ◦C und 775 ◦C ein.
Somit ermöglichen die Übergitterstrukturen die Synthese von Ge-Nanokristallen in einer amorphen
Matrix in einem breiten Temperaturfenster von etwa 120 K.
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Tabelle 8.1.: Mit der Rietveld-Methode berechnete Kristallitgröße, sowie berechnete und tabellierten Gitterparameter
für die drei kristallinen Phasen Ge, ZrO2 und Ta2O5. Als Grundlage der Berechnung dient die Übergitterstruktur
ÜG2 nach einer Temperung bei 800 ◦C.
Phase Raumgruppe Kristallitgröße (nm)
Gitterparameter (Å)
Anpassung Literatur
Ge Fd3m 8,0±1,0 a = 5,63 a = 5,66 [70]
Ta2O5 C2mm 20,0±1,0
a = 6,32 a = 6,20 [175]
b = 3,59 b = 3,66 [175]
c = 3,89 c = 3,89 [175]
ZrO2 Pbc21 24,0±1,0
a = 4,87 —
b = 5,30 —
c = 5,17 —
Rietveld-Analyse
Detaillierte Informationen über die Kristallstruktur und Mikrostruktur der vorhandenen Phasen wurden
mit Hilfe einer Rietveld-Analyse [154, 155] am Beispiel der Übergitterstruktur ÜG2 nach einer
Temperung bei 800 ◦C gewonnen. Dazu wurden die Strukturdaten von kubischem Ge der Raumgruppe
Fd3m [136], orthorhombischem ZrO2 der Raumgruppe Pbc21 [104] und orthorhombischem Ta2O5
der Raumgruppe C2mm [175] verfeinert. In Abbildung 8.5 ist das gemessene Beugungsdiagramm
zusammen mit der Anpassung zu sehen.
Tabelle 8.1 fasst wichtige Struktur- und Mikrostrukturparameter der drei kristallinen Phasen zusammen.
Die Ge-Nanokristalle haben einen mittleren Durchmesser von (8,0±1,0) nm. Sie sind demnach deut-
lich größer als es die Mischschichtdicken von 5 nm hergeben. Die nicht vorhandene Größenkontrolle
deutet auf einen Verlust der Übergitterstruktur hin. Vermutlich geht diese verloren, wenn die Kristalli-
sation der oxidischen Matrix bei etwa 770 ◦C einsetzt. Es wurde bereits in Kapitel 7 gezeigt, dass in
diesem Fall die Beweglichkeit der Ge-Atome sprunghaft ansteigt. Zudem ist der Gitterparameter des
Ge kleiner als der Wert eines unverspannten Volumenkristalls. Das deutet auf Fremdatome im Gitter
hin. Für die beiden Oxide kann eine ähnliche Schlussfolgerung getroffen werden. Die Gitterparameter
des orthorhombischen Ta2O5 weichen auch von Literaturwerten ab, was ebenfalls auf eingelagerte
Fremdatome hinweist. Im Falle des ZrO2 ist die Anwesenheit von Fremdatomen der wichtigste Faktor
für die Stabilisierung der orthorhombischen Modifikation (Kapitel 6).4
Einfluss der Mischschichtdicke
Der Einfluss der Mischschichtdicke auf die Kristallitgröße wurde mit der Übergitterstruktur ÜG3
untersucht. In dieser Probe steigt die Mischschichtdicke bei einer konstanten Ge-Konzentration
von 36 at.% schrittweise von 3 nm bis auf 12 nm an. In Abbildung 8.6 sind defokussierte TEM-
4 Aufgrund der unvollständigen Entmischung der oxidischen Komponenten ist die fachlich korrekte Schreibweise der Oxide
(Zr,Ta)O2 und (Ta,Zr)2O5. Aus Gründen der Übersichtlichkeit wurde jedoch in diesem Kapitel auf diese Notation verzichtet.
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Abbildung 8.6.: Defokussierte TEM-Aufnahmen der Übergitterstruktur ÜG3. Die Bilder wurden a) direkt nach der
Abscheidung und b) nach einer Temperung bei 725 ◦C aufgenommen. Das Insert in der rechten oberen Ecke zeigt
einen Ge-Nanokristall in Hochauflösung.
Aufnahmen des Schichtstapels zu sehen. Diese wurden a) direkt nach der Abscheidung und b) nach
einer Wärmebehandlung bei 725 ◦C aufgenommen. Das Insert in der rechten oberen Ecke zeigt einen
Ge-Nanokristall in Hochauflösung. Der ausgeprägte Kontrast der Netzebenen weißt auf eine gute
Kristallinität hin.
Die Größe und die Größenverteilung der Ge-Nanokristalle in Abbildung 8.7 ändert sich stark mit der
Mischschichtdicke. Die erste Mischschicht befindet sich direkt über einer 3 nm dicken Schicht aus
SiO2. Bei einer Schichtdicke von 3 nm enthält sie Kristallite mit einem mittleren Durchmesser von
(4,7±0,8) nm.5 Die Kristallite sind demnach deutlich größer als es die Mischschichtdicke hergibt. Ver-
antwortlich hierfür ist das Einwachsen der Ge-Nanokristalle in das SiO2. Eine ausführliche Diskussion
über dein Einfluss einer SiO2-Schicht auf die Bildung der Ge-Nanokristalle folgt auf Seite 76.
Die zweite Mischschicht zeigt die hervorragende Größenkontrolle, die mit den Übergitterstruktu-
ren möglich ist. Bei einer Mischschichtdicke von 6 nm ergibt sich eine mittlere Kristallitgröße von
(6,2±1,3) nm. An dieser Stelle muss man betonen, dass sich in den dicken Mischschichten, trotz
gleicher Rahmenbedingungen aus Ge-Gehalt und Temperatur sowie Dauer der Wärmebehandlung,
mit (4,4±0,5) nm wesentlich kleinere Kristallitgrößen einstellen (siehe Kapitel 7.2.2). Vermutlich
erleichtert das quasi-zweidimensionale Diffusionsregime in den Übergitterstrukturen das Wachstum
und/oder die Ostwaldreifung der Ge-Nanokristalle.
5 Die Kristallitgröße wurden aus den defokussierten TEM-Aufnahmen durch Ausmessen der Strukturen ermittelt. Der
angegebene Wert entspricht wegen der schon in Abschnitt 7.2.2 erwähnten Probleme bei der Quantifizierung von solchen
Aufnahmen nicht dem realen Durchmesser, kann aber gut als Abschätzung für die Abmessung der Kristallite aufgefasst
werden. Für die Bestimmung der durchschnittlichen Kristallitgröße wurde die Häufigkeitsverteilung mit mindestens einer
Normalverteilung angepasst. Die durchschnittliche Kristallitgröße (dNC) ergibt sich aus der Zentrumslage. Die halbe
Halbwertsbreite (HWB) gibt die Toleranzen an. Sie ist ein Maß für die Güte der Größenkontrolle.
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Abbildung 8.7.: Größenverteilung der Ge-Nanokristalle in GeTaZrOx-Mischschichten mit einer Dicke von a) 3 nm,
b) 6 nm, c) 9 nm und d) 12 nm. Bis zu einer Schichtdicke von 6 nm kann die Größenverteilung mit einer Normalver-
teilung angepasst werden. Für dickere Schichten werden zwei Normalverteilungen (bimodale Verteilung) benötigt.
Der mittlere Durchmesser der Ge-Nanokristalle (dNC) und die Halbwertsbreiten (HWB) der Normalverteilungen sind
in den Abbildungen angegeben.
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In den ersten beiden Mischschichten konnte die Größenverteilung der Ge-Nanokristalle mit einer Nor-
malverteilung angepasst werden. In der dritte Mischschicht werden hierfür zwei Normalverteilungen
(bimodale Verteilung) benötigt. Bei einer Mischschichtdicke von 9 nm ergeben sich durchschnittliche
Kristallitgrößen von (1) (4,4±1,5) nm und (2) (8,2±1,6) nm. Zwei konkurrierende Mechanismen
sind an der Bildung der Kristallite beteiligt: (A) Separation, Keimbildung, Wachstum und Ostwald-
Reifung wie in den dicken Mischschichten und (B) erleichtertes Wachstum und/oder Ostwaldreifung
aufgrund des quasi-zweidimensionalen Diffusionsregimes der Übergitterstrukturen. Mechanismus (A)
ist für die Bildung der kleineren Nanokristalle verantwortlich. Ihr mittlere Durchmesser entspricht
in etwa dem, der sich unter gleichen Rahmenbedienungen in den dicken Mischschichten einstellt.
Mechanismus (B) führt zur Bildung von größeren Nanokristallen. Die Wahrscheinlichkeit beider
Mechanismen ist ungefähr gleich groß, wie die Häufigkeitsverteilung in Abbildung 8.7c) zeigt.
Auch in der vierte Mischschicht muss die Größenverteilung mit einer bimodalen Funktion ange-
passt werden. Bei einer Mischschichtdicke von 12 nm stellen sich durchschnittliche Kristallitgrößen
von (1) (5,4±1,3) nm und (2) (9,1±2,0) nm ein. Die erste Normalverteilung enthält deutlich mehr
Nanokristalle als die zweiten Normalverteilung (Abbildung 8.7d). Demnach wird der Wachstumsme-
chanismus (A) bevorzugt. Da sich das vorliegende Diffusionsregime bei der vergleichsweise großen
Mischschichtdicke dem einer dicken Mischschicht annähert, ist eine Bevorzugung des Mechanis-
mus (A) zu erwarten. Zudem sind alle Ge-Nanokristalle kleiner als die Mischschichtdicke. Demnach
ist (9,1±2,0) nm die maximal erreichbare Kristallitgröße für die hier verwendeten Rahmenbedin-
gungen. Folglich werden einige Ge-Nanokristalle in den Übergitterstrukturen – trotz identischer
Rahmenbedingungen – mehr als doppelt so groß wie in den dicken Mischschichten.
Einfluss der Ge-Konzentration
Der Einfluss der Ge-Konzentration auf die Ge-Nanokristall-Flächendichte innerhalb einer Monolage
wurde mit der Übergitterstruktur ÜG4 untersucht. In dieser Probe steigt der Ge-Gehalt bei einer
konstanten Schichtdicke von 6 nm schrittweise von 24 at.% bis auf 45 at.% an. Abbildung 8.8 zeigt
defokussierte TEM-Aufnahmen des Schichtstapels a) direkt nach der Abscheidung und b) nach einer
Temperung bei 725 ◦C. Nach der Wärmebehandlung enthalten alle Mischschichten kugelförmige Ge-
Nanokristalle. Deutliche Unterschiede zwischen den Mischschichten sind nicht zu erkennen.
Die Flächendichte der Ge-Nanokristalle wurde aus den TEM-Aufnahmen berechnet.6 Die Auswertung
ergab eine Flächendichte von 2,6 ·1012 cm−2 (24 at.% Ge), 2,7 ·1012 cm−2 (28 at.% Ge), 2,8 ·1012 cm−2
(36 at.% Ge) und 2,7 ·1012 cm−2 (45 at.% Ge). Obwohl der Ge-Gehalt über einen weiten Bereich
variiert wurde, folgt die Flächendichte in den Monolagen nicht der Tendenz des Ge-Gehalts.
In Abbildung 8.9 sind die Größenverteilungen der Ge-Nanokristalle für die Mischschichten mit den
unterschiedlichen Ge-Gehalten zu sehen. Unabhängig von der Schichtzusammensetzung lassen sich die
Kristallitgrößen mit einer Normalverteilung anpassen. Bei einer Mischschichtdicke von 6 nm ergeben
sich mittlere Kristallitgrößen von (4,8±1,3) nm für 24 at.% Ge bis (5,2±1,5) nm für 45 at.% Ge. Der
6 Für die Berechnung der Flächendichte wurde die Fläche gemessen, die notwendig ist, um 100 Ge-Nanokristalle innerhalb
einer Monolage unterzubringen und zur besseren Vergleichbarkeit auf einen Wert von 1 cm2 normiert.
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Abbildung 8.8.: Defokussierte TEM-Aufnahmen der Übergitterstruktur ÜG4. Die Bilder wurden a) direkt nach der
Abscheidung und b) nach einer Temperung bei 725 ◦C aufgenommen.
Durchmesser der Ge-Nanokristalle folgt somit nur unwesentlich der Tendenz der Ge-Konzentration.
Das ist ein weiterer Beweis für die gute Größenkontrolle der Übergitterstrukturen.
Nichtsdestotrotz erwartet man, dass die Flächendichte der Ge-Nanokristalle und/oder deren Kristallit-
volumen mit dem Ge-Gehalt zunimmt. Beides ist nicht der Fall. Eine potentielle Erklärung ist, dass
die Phasenseparation für unterschiedliche Ge-Gehalte unterschiedlich effizient verläuft. Demnach
könnte die Menge an nicht isoliertem Ge in Ge-reichen Mischschichten höher sein. Ein weiterer Grund
könnte in der Auswertung liegen. Das Zählen der Nanokristalle pro Fläche gestaltet sich aufgrund
der winzigen Entfernungen zwischen den Kristalliten und der minimalen Unterschiede zwischen den
Schichten als äußerst diffizil.
Einfluss einer SiO2-Schicht
Der Einfluss einer SiO2-Schicht auf die Eigenschaften der Ge-Nanokristalle wurde mit ÜG5 untersucht.
Bei dieser Übergitterstruktur steigt die Mischschichtdicke bei einer konstanten Ge-Konzentration von
36 at.% schrittweise von 3 nm bis auf 25 nm an. Zudem befindet sich unter jeder Mischschicht eine
SiO2-Schicht. Abbildung 8.10 zeigt eine defokussierte TEM-Aufnahmen der Probe a) direkt nach der
Abscheidung und b) nach einer Temperung bei 725 ◦C. Die Struktur enthält zwei Nanokristall-Typen:
Solche mit Kontakt zum SiO2 (Typ I) und solche ohne Kontakt zum SiO2 (Typ II).
Die Größe und die Größenverteilung der Ge-Nanokristalle in Abbildung 8.11 ändert sich stark mit der
Mischschichtdicke.7 Bis zu einer Dicke von 6 nm enthalten die Mischschichten nur Ge-Nanokristalle
vom Typ I. Die Größenverteilung kann in diesem Fall mit einer Normalverteilung angepasst werden.
Mischschichten mit einer Dicke von 9 nm und darüber enthalten Ge-Nanokristalle vom Typ I und vom
7 Aufgrund der hohen Rauigkeit der oberen Perioden wurden nur die ersten vier Mischschichten ausgewertet.
8.2. Charakterisierung der Übergitterstrukturen 77










































































































Abbildung 8.9.: Größenverteilungen der Ge-Nanokristalle in GeTaZrOx-Mischschichten mit einer Ge-Konzentration
von a) 24 at.%, b) 28 at.%, c) 36 at.% und d) 45 at.%. Die Größenverteilung kann mit einer Normalverteilung
angepasst werden. Der mittlere Durchmesser der Ge-Nanokristalle (dNC) und die Halbwertsbreiten (HWB) der
Normalverteilungen sind in den Abbildungen angegeben.
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Abbildung 8.10.: Defokussierte TEM-Aufnahmen der Übergitterstruktur ÜG5. Die Bilder wurden a) direkt nach der
Abscheidung und b) nach einer Wärmebehandlung bei 725 ◦C aufgenommen. Das Insert in der rechten oberen Ecke
zeigt einen Ge-Nanokristall in Hochauflösung. Der ausgeprägte Netzebenenkontrast deutet auf eine gute Kristallinität
der Nanokristalle hin.
Typ II. In diesem Fall muss die Größenverteilung mit drei Normalverteilungen (trimodale-Verteilung)
angepasst werden, da Typ II-Nanokristalle – wie in ÜG38 – in zwei Größenverteilungen vorkommen. In
Anlehnung an die dort eingeführten Wachstumsmechanismen (A) und (B) werden die Ge-Nanokristalle
vom Typ II nachfolgend in Typ II-A und Typ II-B untergliedert.
In Abbildung 8.12 ist für ÜG3 (rote Linien) und ÜG5 (schwarze Linien) die Kristallitgröße in
Abhängigkeit von der Mischschichtdicke dargestellt. Ge-Nanokristalle vom Typ I erreichen den größten
Durchmesser. Ihre Kristallitgröße folgt der Tendenz der Mischschichtdicke, wobei bei (12,7±2,4) nm
das Maximum erreicht ist. Da dieser Nanokristall-Typ in das SiO2 wächst, ist die Mischschichtdicke
kein gutes Maß für die Größenkontrolle. Die Summe aus Mischschichtdicke und SiO2-Schichtdicke ist
hierfür besser geeignet. Typ II-Nanokristalle sind in ÜG3 und ÜG5 (im Rahmen des Fehlers) gleich
groß. Daher ist anzunehmen, dass in beiden Proben die gleichen Mechanismen für deren Bildung
verantwortlich sind: Separation, Keimbildung, Ostwaldreifung und Wachstum wie in den dicken
Mischschichten (Typ II-A) und erleichtertes Wachstum und/oder Ostwaldreifung aufgrund des quasi-
zweidimensionalen Diffusionsregimes der Übergitterstrukturen (Typ II-B).
Nach Abbildung 8.12 hat das Matrixmaterial einen großen Einfluss auf die Kristallitgröße. Eine
Erklärung hierfür liefert folgende Modellvorstellung: Betrachtet wird ein Zwei-Komponenten-System
8 In der Übergitterstruktur ÜG3 wurden ab einer Mischschichtdicke von 9 nm zwei Größenverteilungen beobachtet. Die Ge-
Nanokristalle in diesen Mischschichten haben kein Kontakt zum SiO2 und sind somit nach oben eingeführten Definition
Typ II-Nanokristalle.
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Abbildung 8.11.: Größenverteilung der Ge-Nanokristalle in GeTaZrOx-Mischschichten mit einer Dicke von a) 3 nm,
b) 6 nm, c) 9 nm und d) 12 nm. Unter jeder Mischschicht befindet sich eine SiO2-Schicht. Die Größenverteilung
kann bis zu einer Schichtdicke von 6 nm mit einer Normalverteilung angepasst werden. Für dickere Schichten werden
drei Normalverteilungen (trimodale Verteilung) benötigt. Der Mittelwert (dNC) und die Halbwertsbreiten (HWB) der
Normalverteilungen sind in den Abbildungen angegeben.
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Abbildung 8.12.: Durchschnittliche Kristallitgröße in Abhängigkeit von der GeTaZrOx-Mischschichtdicke für ÜG3
(rote Linien) und ÜG5 (schwarze Linien). Ge-Nanokristalle mit Kontakt zum SiO2 (Typ I) werden signifikant größer
als solche ohne Kontakt zum SiO2 (Typ II). Typ II-Nanokristalle wachsen in zwei Größenverteilungen: Typ II-A
(Separation, Keimbildung und Wachstum, ähnlich wie bei den dicken Mischschichten) und Typ II-B (erleichtertes
Wachstum und/oder Ostwaldreifung aufgrund des quasi-zweidimensionale Diffusionsregimes). Die Fehlerbalken
ergeben sich aus den Halbwertsbreiten der zur Anpassung der Größenverteilung verwendeten Normalverteilungen.
bestehend aus einer Komponente mit hoher Konzentration (Matrix) und einer Fremdkomponente mit
geringer Konzentration (Fremdatome, die nach der Phasenseparation Nanocluster oder Nanokristalle in
der Matrix bilden). Der erste Schritt der Kristallitbildung ist die Phasenseparation. Aufgrund einer loka-
len Agglomeration der Fremdatome (Bildung eines Nanokristalls) verarmt die Matrix in unmittelbarer
Umgebung zum Nanokristall an Fremdatomen. Damit der Nanokristall wachsen kann, müssen ihn zu-
sätzliche Fremdatome erreichen. Mit seinem Durchmesser steigt auch die Distanz, die die Fremdatome
dazu zurücklegen müssen. Ist der Einzugshorizont erreicht, gelangen keine weiteren Fremdatome zum
Nanokristall und sein Wachstum erliegt. Für die Rahmenbedienungen aus Fremdstoffkonzentration
und Temperatur sowie Dauer der Wärmebehandlung hat sich die maximale Kristallitgröße eingestellt.
Der Einzugshorizont (entspricht dem halben Abstand zwischen zwei Kristalliten) und die maximale
Kristallitgröße hängen somit stark vom Matrixmaterial (genauer: von dessen Barrierewirkung gegen
eine Diffusion der Fremdkomponente) ab.
TaZrOx ist eine sehr gute Barriere für das Ge. Der Einzugshorizont ist demnach schmal und es
bilden sich kleine Nanokristalle mit einer hohen Flächendichte (Typ II). SiO2 ist eine vergleichsweise
schlechte Diffusionsbarriere [127, 130]. Demnach ist der Einzugshorizont in unmittelbarer Nähe zum
SiO2 breit und es bilden sich große Nanokristalle mit einer kleinen Flächendichte (Typ I).
Der Einfluss des Matrixmaterials auf die Flächendichte kann auch quantitativ belegt werden: Für
die ersten beiden Mischschicht in Abbildung 8.10 ergibt sich für Typ I-Nanokristalle eine Flächen-
dichte von 7 ·1011 cm−2. Für Typ II-Nanokristalle wurde in Abbildung 8.8 eine Flächendichten von
2,6 ·1012 cm−2 bis 2,8 ·1012 cm−2 ermittelt.
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Ähnliche Beobachtungen wurden auch für anderen Matrixmaterialien gemacht: Aufgrund der sehr
guten Barrierewirkung von Si3N4 [38, 153] gegen eine Diffusion der Ge-Atome unterscheidet sich das
Wachstum der Ge-Nanokristalle in Si3N4 grundlegend von dem Wachstum der Ge-Nanokristalle in
SiO2. Unter vergleichbaren Rahmenbedingungen sind Ge-Nanokristalle in Si3N4 kleiner [191], liegen
dichter beieinander [191] und kristallisieren bei höheren Temperaturen [153, 192, 193].
Die hohe Diffusionsgeschwindigkeit vom Ge in SiO2 ist gleichzeitig die Ursache für das Einwachsen
der Ge-Nanokristalle in dieses Material. Wie zu Beginn des Kapitels erwähnt, zeigt sich aus der
Literatur, dass Matrixmaterialien mit einer guten Barrierewirkung (beispielsweise Si3N4) gut für eine
präzise Positionierung der Nanokristalle geeignet sind [187]. Während Materialien mit schlechter
Barrierewirkung (wie beispielsweise SiO2) eine solche Kontrolle erschweren [183–186]. Außerdem
spielen Grenzflächenenergien eine Rolle. Ist die Grenzfläche Ge/SiO2 energetisch günstiger als die
Grenzfläche Ge/TaZrOx, sind die Ge-Nanokristalle bestrebt ihre gemeinsame Grenzfläche mit dem
SiO2 zu vergrößern, um die Energiebilanz des System zu verbessern. In der Literatur konnten keine
Grenzflächenenergien für die untersuchten Materialien gefunden werden. Daher kann dieser Aspekt
hier nicht näher betrachtet werden.
8.3. Zusammenfassung
Die Zielsetzung dieses Kapitels war, wichtige strukturelle Eigenschaften der Ge-Nanokristalle zu
kontrollieren. Hierzu zählen die Kristallitgröße, die Kristallitlage, die Flächendichte der Kristalli-
te innerhalb der Matrix und die Flächendichte innerhalb einer Nanokristall-Monolage. Dazu wur-
den GeZrOx/ZrO2- und GeTaZrOx/TaZrOx-Übergitterstrukturen verwendet, wobei sich Ge(Ta)ZrOx-
Mischschichten periodisch mit entsprechenden Trennschichten ohne Ge abwechseln. Die Misch-
schichten wurden durch Co-Sputtern eines Ge- und eines ZrO2- beziehungsweise ZrO2/Ta2O5-Targets
abgeschieden. Die Trennschichten durch Sputtern des jeweiligen Einzeltargets.
Bei der Untersuchung von GeZrOx/ZrO2-Übergitterstrukturen zeigte sich, dass Trennschichten aus
ZrO2 dank ihrer guten Barrierewirkung eine Ge-Diffusion von einer Mischschicht in die andere
verhindern. Dadurch stellt sich ein quasi-zweidimensionales Diffusionsregime für das Ge ein, weshalb
Monolagen aus Ge-Nanokristallen an beliebigen Stellen in die Matrix eingebettet werden können.
Weiterhin gibt die Dicke der ZrO2-Trennschichten den Abstand der Nanokristallebenen vor. Dadurch
kann die Flächendichte der Nanokristalle in der Matrix eingestellt werden. Nachteilig ist jedoch, dass
die Form der Ge-Nanokristalle aufgrund der kristallinen Matrix von einer Kugel abweicht. Unter
der Form der Kristallite leidet auch ihre Größenkontrolle. Die Mischschichtdicke begrenzt zwar die
Kristallitgröße senkrecht zur Ebene, in der Ebene können die Kristallite aber lateral ausgedehnt sein.
Im Unterschied zu GeZrOx/ZrO2-Übergitterstrukturen ist es in GeTaZrOx/TaZrOx-Schichtsystem
möglich, in einer amorphen Matrix Ge-Nanokristall-Monolagen positionskontrolliert einzubetten.
Aufgrund der amorphen Matrix stellen sich kugelförmige Ge-Nanokristalle im Größenbereich von
3 nm bis 9 nm ein. Ihr maximaler Durchmesser wird von der Dicke der GeTaZrOx-Mischschicht
begrenzt. Eine enge Größenverteilung ist aber nur bis zu einer Mischschichtdicke von 6 nm möglich.
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Für dickere Mischschichten ergeben sich bimodale Verteilungen der Kristallitgrößen im genannten
Bereich.
Für die untersuchten Rahmenbedingen ist bei (9,1±2,0) nm die maximale Kristallitgröße erreicht.
Demnach werden Ge-Nanokristalle in Übergitterstrukturen – trotz identischer Rahmenbedingungen –
mehr als doppelt so groß wie in dicken Mischschichten. Vermutlich erleichtert das quasi-zweidimen-
sionale Diffusionsregime das Wachstum der Ge-Nanokristalle.
Die Flächendichte einer Ge-Nanokristall-Monolage konnte nicht über den Ge-Gehalt eingestellt
werden. Allerdings wurde ein großer Einfluss des Matrixmaterials auf die Flächendichte beobach-
tet. Werden in den GeTaZrOx/TaZrOx-Übergitterstrukturen zusätzlich SiO2-Schichten unter den Ge-
haltigen Mischschichten eingebettet, bilden sich Ge-Nanokristalle mit einem Durchmesser von bis zu
13 nm, deren Flächendichte im Vergleich zur Übergitterstruktur ohne SiO2-Schichten geringer ist. Der
Grund für diese Beobachtung ist in der unterschiedlichen Barrierewirkung von TaZrOx und SiO2 gegen
die Diffusion von Ge zu suchen. Im Fall einer guten Barrierewirkung des Matrixmaterials (TaZrOx)
bilden sich kleine Ge-Nanokristalle mit einer hohen Flächendichte. Im Fall einer schlechteren Barrie-




Das zentrale Element eines Floating-Gate-Flashspeichers ist der Floating-Gate-Transistor [194].1 Er ist
schematisch in Abbildung 9.1a) dargestellt. Das Floating-Gate ist eine Elektrode aus polykristallinem
Silizium, die von ihrer Umgebung elektrisch isoliert ist. Auf Ladungsträger wirkt sie daher wie ein
Potentialtopf und kann Informationen in Form von elektrischen Ladungen speichern. Das Schreiben
und Löschen von Informationen erfolgt, indem sich die Ladungen durch das Tunneloxid bewegen
– entweder vom Silizium-Substrat in das Floating-Gate (Schreiben), oder in die entgegengesetzte
Richtung (Löschen). Entsprechend lassen sich zwei logische Zustände unterscheiden: Das Floating-
Gate enthält Ladungen (Logisch „0“) oder es enthält keine Ladungen (Logisch „1“). Der aktuelle
Zustand wird durch die Verschiebung der Transistor-Schwellspannung ausgelesen [195].
Der klassische Aufbau in Abbildung 9.1a) leidet an einer hohen Empfindlichkeit gegenüber Defekten
im Tunneloxid. Um die Beständigkeit der Information nicht zu gefährden, stagniert die Dicke des
Tunneloxides laut einer Prognose der ITRS bei etwa 8 nm bis 9 nm für NOR-Speicher und bei etwa
6 nm für NAND-Speicher. Für die Verbesserung der Leistung wäre jedoch eine weitere Dickenre-
duzierung des Tunneoxids erstrebenswert: Dünnere Tunneloxide ermöglichen kürzere Schreib- und
Löschzeiten bei gleichen oder gar kleineren Schreib- und Löschspannungen [2]. Um die Dicke des
Tunneloxids weiter zu verkleinern, muss der Aufbau des Floating-Gates hinsichtlich einer geringeren
Empfindlichkeit gegenüber Defekten im Tunneloxid optimiert werden. Eine Möglichkeit ist, das
kontinuierliche Floating-Gate durch diskrete Nanokristalle in einer isolierenden Matrix zu ersetzen
(Abbildung 9.1b) [3]. Gibt es jetzt aufgrund eines defekten Tunneloxides eine leitfähige Verbindung
zwischen dem Nanokristall-Floating-Gate und dem Substrat, wird nicht die gesamte Floating-Gate
Elektrode, sondern nur der Nanokristall in unmittelbarer Nähe des Defektes entladen. Die Information
der Zelle bleibt durch die gespeicherten Ladungen in den anderen Nanokristallen erhalten.
Nachteilig an diesem Ansatz ist die limitierte Skalierbarkeit einer solchen Speicherzelle. Traditio-
nell wird die Bitdichte eines Flashspeichers durch eine horizontale Skalierung (also unter anderem
durch ein Schrumpfen der Floating-Gate-Fläche) erhöht. In modernen Technologien von heute ist
diese Fläche bereits sehr klein (etwa 20 nm × 20 nm). Demnach kann das Floating-Gate nur durch
wenige Nanokristalle ersetzt werden. Als Folge daraus verschiebt sich die Einsatzspannung bereits
signifikant, wenn nur ein Nanokristall seine Ladungen verliert und/oder die Anzahl an Nanokristallen
pro Nanokristall-Floating-Gate herstellungsbedingt fluktuiert. Beides gefährdet den korrekten Betrieb
des Flashspeichers, weshalb das Nanokristall-Floating-Gate für konventionelle zweidimensionale
Speicherzellen an Bedeutung verliert.
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Abbildung 9.1.: Schematische Darstellung eines a) klassischen Floating-Gate-Transistors und eines b) Nanokristall-
Floating-Gate-Transistors.
Infolge der grundlegenden Beschränkungen einer horizontalen Skalierung verschiebt sich der Trend
jedoch zunehmend in Richtung dreidimensionaler Flashspeicher [196, 197]. In dreidimensionalen
Technologien umschließt das Floating-Gate das Tunneloxid zylinderförmig, sodass eine vergleichswei-
se große Fläche für die Integration der Nanokristalle zur Verfügung steht. Weiterhin wird die Bitdichte
durch eine Erhöhung der Lagenzahl gesteigert. Zukünftige Technologieknoten unterliegen somit nicht
mehr dem Druck einer horizontalen Skalierung. Aus diesem Grunde könnten die Nanokristalle für
dreidimensionale Speicherzellen wieder an Bedeutung gewinnen.
Die Idee, das kontinuierliche Floating-Gate durch diskrete Nanokristalle in einer isolierenden Matrix
zu ersetzen, ist nicht neu. Entsprechende Speicherzellen wurden bereits im Jahre 1996 von Tiwari
und Kollegen vorgeschlagen und realisiert [2]. Seitdem wurden unterschiedliche Materialsysteme
untersucht, um wesentliche Parameter wie zum Beispiel die Breite des Speicherfensters zu optimieren.2
Besagte Breite ist proportional zur Anzahl der gespeicherten Ladungen. Ein großes Speicherfenster
ermöglicht eine einfache Unterscheidung zwischen einem programmierten und einem nicht pro-
grammierten Zustand. Zudem erleichtert es die Realisierung von Multilevelspeichern, die zwischen
mehr als zwei Speicherzuständen unterscheiden. Tabelle 9.1 gibt eine Übersicht über Publikationen
zu Nanokristall-Floating-Gate-Speicherzellen auf Basis von Ge-Nanokristallen und vergleicht die
Maximalbreite des Speicherfensters für unterschiedliche Tunneloxid- und Kontrolloxid-Materialien.
Aufgrund der Vielzahl an publizierten Arbeiten, bieten Nanokristall-Floating-Gate-Speicherzellen eine
gute Möglichkeit, die elektrische Robustheit des neuen Materialsystems zu untersuchen und mit Beste-
henden zu vergleichen. Aufgrund der besseren Größenkontrolle und der Möglichkeit Ge-Nanokristalle
in einer amorphen Matrix zu synthetisieren, wurde das Materialsystem GeTaZrOx/TaZrOx für diese
Anwendung gewählt. Amorphe Dielektrika sind beständiger gegen Leckströme als polykristalline
Dielektrika. Ein Ladungsverlust über das Kontrolloxid kann somit effizienter verhindert werden.
Das Ziel der Arbeiten zu diesem Kapitel ist die Integration der Ge-Nanokristalle in eine Metall-Isolator-
Halbleiter-Struktur (kurz: MIS-Struktur) zusammen mit einem TaZrOx-Kontrolloxid und einem SiO2-
Tunneloxid. Die MIS-Strukturen eignen sich gut für die Messung von elektrischen Ladungen [15,
2 Weitere wichtige Parameter eines Flashspeichers sind beispielsweise die Zeit der fehlerfreien Datenerhaltung (Retention)
und die maximale Anzahl an Schreib- und Löschzyklen (Endurance). In dieser Arbeit wird aber ein besonderes Augenmerk
auf die Breite des Speicherfensters gelegt.
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Tabelle 9.1.: Literaturübersicht zu Nanokristall-Floating-Gate-Speicherzellen auf Basis von Ge-Nanokristallen. Zum
Vergleich ist für unterschiedliche Tunneloxid- und Kontrolloxid-Materialien die publizierte Maximalbreite des Spei-
cherfensters angegeben.
Tunneloxid Kontrolloxid Maximalbreite des Speicherfensters
SiO2 SiO2
0,5 V [198], 1,9 V [18], 2,0 V [13, 20], 3,8 V [15]
4,0 V[21], 6,0 V [19]
Al2O3 Al2O3 4,4 V [33], 4,8 V [34], 4,9 V [35], 6,0 V [36, 37]
HfO2 HfO2 1,0 V [25–27]
HfAlOx HfAlOx 0,6 V [29], 0,9 V [32], 1,0 V [31] 3,6 V [30]
Lu2O3 Al2O3 1,2 V [41–43]
HfO2 Si3N4 4,5 V [38]
SiO2 Si3N4 4,0 V [40]
HfO2/SiO2 Si3N4 4,0 V [39]
18–21] und dienen daher als ein Modell für die Untersuchung der Ladungsspeicher-Eigenschaften.
Durch die Kombination aus einem Hoch-εr-Kontrolloxid und einem Tunneloxid mit einer kleineren
Dielektrizitätszahl wird das Kopplungsverhältnis zwischen dem Floating-Gate und dem Kontroll-Gate
(engl. gate coupling ratio, kurz: GCR) [5] erhöht. Ein großes GCR ermöglicht eine Reduzierung
der Betriebsspannung und steigert durch den anteilig geringeren Feldabfall über dem Kontrolloxid
gleichzeitig die Lebensdauer der Speicherzelle.
9.1. Probenserie S
In diesem Kapitel werden drei unterschiedliche Varianten von Metall-Isolator-Halbleiter-Strukturen
untersucht: Eine Referenzrobe ohne GeTaZrOx-Speicherschicht (S0), drei einlagige Proben mit einer
Speicherschicht (S11, S12 und S13) und eine zweilagige Probe mit zwei Speicherschichten (S2). Eine
schematische Darstellung der Proben ist in Abbildung 9.2 zu sehen. Alle Proben sind in Tabelle 9.2
zusammen mit den Ge-Konzentrationen in den Speicherschichten aufgeführt.
Die Referenzprobe (S0) ist schematisch in Abbildung 9.2a) dargestellt. Sie besitzt keine Speicher-
schicht. Die Dicke des Kontrolloxides beträgt 21 nm, sodass die Gesamtdicke des Stapels gleich
ist wie bei S11, S12 und S13. An dieser Probe wurde untersucht, ob die Strukturen auch ohne Ge-
Nanokristalle Ladungsträger speichern.
Der schematische Aufbau der einlagigen Probenreihe ist in Abbildung 9.2b) dargestellt. Die Proben
dieser Reihe besitzen jeweils eine Speicherschicht mit unterschiedlichen Ge-Konzentrationen: 15 at.%
(S11), 19 at.% (S12) und 36 at.% (S13). Anhand dieser Reihe wurde unter anderem der Einfluss der




















Abbildung 9.2.: Schematischer Darstellung der Proben der Serie S. Die Probenserie besteht aus a) einer Referenzprobe
ohne Speicherschicht (S0), b) drei Proben mit einer Speicherschicht (S11, S12 und S13) und c) eine Probe mit zwei
Speicherschichten (S2).
Tabelle 9.2.: Auflistung der Proben der Serie S. Die erste Zahl in der Probenbezeichnung steht für die Anzahl an
GeZrOx-Speicherschichten. Die zweite Zahl steht für unterschiedliche Ge-Konzentrationen. Die Ge-Gehalte der
Speicherschichten sind in der dritten Spalte angegeben.
Probe
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Die zweilagige Probe (S2) ist schematisch in Abbildung 9.2c) dargestellt. Beide Speicherschichten sind
durch eine 2 nm dünne Schicht aus TaZrOx getrennt. Der Ge-Gehalt beträgt in beiden Speicherschichten
30 at.%. Mit dieser Probe wurde die Auswirkung einer zweiten Speicherschichten auf die gespeicherte
Ladungsmenge untersucht.
Als Substrate wurden Bor-dotierte Silizium-Wafer mit einem spezifischen elektrischen Widerstand von
2,75Ω cm genutzt. Nach der Reinigung wurden diese kurz in verdünnte Flusssäure getaucht. Diese
Prozedur entfernt das natürliche SiO2 von der Waferoberfläche. Danach wurde durch Trockenoxidation
der Wafer ein Tunneloxid aufgewachsen.3 Für die Proben S11, S12, S13 und S2 folgte die Abscheidung
der GeTaZrOx-Speicherschicht(en) mittels Co-Sputter-Technik. Die TaZrOx-Schichten wurden durch
Sputtern des Einzeltargets hergestellt. Die Al2O3-Deckschicht wurde mit Atomlagenabscheidung
(Präkursoren: Wasser und Trimethylaluminium) aufgetragen.4 Nach der Wärmebehandlung wurden
elektrischen Kontakte (Ti/Al) aufgedampft. Hierfür wurde eine Bedampfungsanlage mit Schattenmaske
genutzt.
Für die Wärmebehandlung wurden die Proben in etwa 1 cm × 1 cm große Probenstücke gebrochen und
bei Haltetemperaturen zwischen 525 ◦C und 800 ◦C für 30 s in einer Stickstoff-Atmosphäre getempert.
Alle nachfolgenden Untersuchungen erfolgten bei Raumtemperatur.
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Abbildung 9.3 zeigt TEM-Aufnahmen der Probe S13. Die Ge-Nanokristalle wurden erfolgreich in die
MIS-Struktur eingebettet. Der mittlere Durchmesser der Kristallite beträgt (9,2±2,3) nm. Nachteilig
ist, dass die Nanokristalle unterschiedlich tief in das Tunneloxid hinein wachsen, was zu einer Variation
der Tunneloxiddicke führt. Zudem ist die Flächendichte der Nanokristalle mit 9 ·1011 cm−2 sehr hoch.
Das kann einen unerwünschten lateralen Ladungstransport zur Folge haben.
Abbildung 9.4 zeigt TEM-Aufnahmen der Probe S2. Die zwei Lagen Ge-Nanokristalle wurden
ebenfalls erfolgreich in die MIS-Struktur eingebettet. Der mittlere Durchmesser der Kristallite beträgt
(7,9±1,9) nm in der unteren Speicherschicht und (5,5±1,2) nm in der oberen. Eine 2 nm dicke
Trennschicht aus TaZrOx verhindert, dass sich die Nanokristalle aus unterschiedlichen Ebenen berühren.
Mit einem Wert von 4 ·1011 cm−2 ist die Flächendichte in S2 kleiner als in S13. Dieses Ergebnis könnte
man als einen Hinweis deuten, dass, in Kombination mit einer SiO2-Schicht, eine Kontrolle der
Nanokristall-Flächendichte über den Ge-Gehalt möglich ist.
Die Nanokristalle in S13 sind größer als die Nanokristalle von der unteren Speicherschicht in S2.
Folglich wachsen die Nanokristalle in S13 tiefer in das Tunneloxid hinein. Der Grund hierfür könnte
der unterschiedliche Ge-Gehalt sein. Eine dünne Trennschicht aus TaZrOx würde das Einwachsen
verhindern. Allerdings begünstigt diese gleichzeitig die Bildung von Ge-Nanokristallen mit einer
hohen Flächendichte. Das wiederum erhöht die Gefahr für einen lateralen Ladungstransport.
3 Für thermisches SiO2 erwartet man bessere elektrische Eigenschaften als für gesputtertes SiO2.
4 In der Probenserie S wird Al2O3 als Deckschicht gegenüber SiO2 bevorzugt. Es zeichnet sich durch eine höhere Dielektrizi-
tätszahl (εr ≈ 10) aus und reduziert daher die effektive Dielektrizitätszahl des Kontrolloxids weniger stark als SiO2. Zudem
besitzt Al2O3 eine große Bandlücke von etwa 9,5 eV [199].
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Abbildung 9.3.: TEM-Analyse der Probe S13 (36 at.% Ge) a) direkt nach der Abscheidung und b) nach einer
Temperung bei 700 ◦C. Reprinted from [200], with the permission of AIP Publishing.
Abbildung 9.4.: TEM-Analyse der Probe S2 (30 at.% Ge) a) direkt nach der Abscheidung und b) nach einer
Temperung bei 700 ◦C. Reprinted from [200], with the permission of AIP Publishing.
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Die Ladungsspeicher-Eigenschaften wurden mit Kapazitäts-Spannungs-Messungen (kurz: CV-Mes-
sungen) [195] untersucht.5 Das Messregime untergliedert sich in eine Hin- und eine Rückkurve.
Ausgehend von einem negativen Wert von zum Beispiel −5 V wird die Biasspannung schrittwei-
se bis zum betragsmäßig gleich großen positiven Wert erhöht (Hinkurve) und anschließend wieder
zurück zum negativen Anfangswert verringert (Rückkurve). Ein vollständiger Durchlauf wird als
Biasspannungsschleife bezeichnet. Für das genannten Beispiel beträgt die Biasspannungsschleife
±5 V.
In Abbildung 9.5 ist je eine CV-Kurve der Probe S13 (36 at.% Ge) und S0 (Referenzprobe) dargestellt.
Für S13 gilt: Negative Biasspannungen (Hinkurve) verschieben die CV-Kurve nach links (Speicherung
von Löchern), während positive Biasspannungen (Rückkurve) zu einer Rechtsverschiebung führen
(Speicherung von Elektronen).6 Im Gegensatz dazu liegen die Hin- und die Rückkurve bei der Probe
S0 übereinander. Diese Probe speichert also keine Ladungen.
Die Proben S13 und S0 unterscheiden sich nur durch die Ge-Nanokristalle. Daher sind die Ladungs-
träger entweder in den Potentialtöpfen der Ge-Nanokristalle und/oder an Haftstellen gespeichert, die
sich an den Grenzflächen zwischen den Ge-Nanokristallen und dem Kontrolloxid beziehungsweise
zwischen den Ge-Nanokristallen und dem Tunneloxid befinden.
Bei S13 ist die Linksverschiebung der Hinkurve stärker ausgeprägt als die Rechtsverschiebung der
Rückkurve. Demnach werden deutlich mehr Löcher als Elektronen gespeichert. Bei der Verwendung
von p-Silizium-Substraten ist das zu erwarten [187, 201]. Zudem ist die Hystereseschleife gegen den
Uhrzeigersinn gerichtet. Das bedeutet, dass die Ladungen durch das Tunneloxid injiziert werden. Bei
einer Injizierung der Ladungen durch das Kontrolloxid würde die Hystereseschleife in die andere
Richtung verlaufen.
9.3.1. Optimierung der Speicherfensterbreite
Die Hystereseschleife zwischen Hin- und Rückkurve wird auch als Speicherfenster bezeichnet. Die
Breite des Speicherfensters ist ein Maß für die Anzahl der gespeicherten Ladungen. Für eine Optimie-
rung dieser Breite wird nachfolgend der Einfluss der Biasspannungsschleife, der Ge-Konzentration,
der Anzahl an Speicherschichten und der Temperatur der Wärmebehandlung auf die Anzahl der
gespeicherten Ladungen untersucht.
5 Die CV-Messungen wurden im elektrischen Labor des Institutes für Angewandte Physik (TU Bergakademie Freiberg)
durchgeführt. Dazu stand ein LCR-Meter E4980A der Firma Agilent Technologies und ein Waferprober von Cascade
Microtech zur Verfügung. Die CV-Kurven wurden mit einer Frequenz von 100 kHz und einer Sweep-Rate von 0,04 V/s
gemessen.
6 Die Linksverschiebung der CV-Kurve aufgrund der Speicherung von Löchern ist durch folgende Überlegung zu verdeutlichen:
Eine negative Biasspannung an der Gate-Elektrode beschleunigt Löcher vom Volumen des Substrats zur Grenzfläche Si/SiO2.
Durchdringen einige dieser Löcher das Tunneloxid und werden anschließend von den Ge-Nanokristallen eingefangen,
lädt sich das Dielektrikum positiv auf. Die positive Ladung schirmt die negative Biasspannung an der Gate-Elektrode ab
(beziehungsweise drückt die Löcher von der Grenzfläche Si/SiO2 wieder zurück in das innere des Substrates). Aufgrund
dieser Barriere muss eine betragsmäßig höhere Biasspannung angelegt werden, um Löcher zur Grenzfläche Si/SiO2 zu
beschleunigen oder dort zu halten. Die Rechtsverschiebung der CV-Kurve aufgrund der Speicherung von Elektronen basiert
auf der gleichen Überlegung.
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Abbildung 9.5.: Vergleich der CV-Kurven von S13 (36 at.%) und S0 (Referenzprobe) für eine Biasspannungsschleife
von ±5V. Beide Proben wurden bei 700 ◦C getempert.
Einfluss der Biasspannungsschleife
In Abbildung 9.6 sind am Beispiel der Probe S13 (36 at.% Ge) CV-Kurven mit unterschiedlichen
Biasspannungsschleifen zwischen ±2 V und ±7 V dargestellt. Die Breite des Speicherfensters nimmt
mit dem Betrag der Biasspannungsschleife zu. Das größte Speicherfenster von etwa 5 V wurde für
eine Biasspannungsschleife von ±7 V gemessen.7 Ab diesem Wert tritt eine Sättigung ein. Bei deutlich
größeren Biasspannungsschleifen nimmt die Speicherfensterbreite wieder ab. Der Grund hierfür ist ein
erhöhter Leckstrom, der die Ge-Nanokristalle über das Kontrolloxid entlädt.
Einfluss der Ge-Konzentration
In Abbildung 9.7 ist für alle Proben der Serie S die Breite des Speicherfensters in Abhängigkeit
von dem Betrag der Biasspannungsschleife dargestellt. Im Fall von S0 (Referenzprobe) konnte für
keine Biasspannungsschleife ein Speicherfenster gemessen werden. Alle anderen Proben haben ein
Speicherfenster, dessen Breite im Allgemeinen mit dem Betrag der Biasspannungsschleife wächst.
Die Breite des Speicherfensters skaliert mit der Ge-Konzentration der Speicherschicht. Das wurde auch
für andere Materialsysteme beobachtet [25–27, 30]. Der Grund hierfür könnte sein, dass sich aufgrund
einer unvollständigen Phasenseparation ungesättigte Ge-Atome im Kontrolloxid befinden (vergleiche
Kapitel 8.2.2). Es ist aber auch denkbar, dass in Kombination mit einer SiO2-Schicht eine Kontrolle
der Ge-Nanokristall-Flächendichte möglich ist (vergleiche Abbildung 9.3 und Abbildung 9.4).
7 Als Maß für die Speicherfensterbreite wird in dieser Arbeit die Differenz der Flachbandspannungen zwischen Hin- und
Rückkurve verwendet. Zur quantitative Bestimmung der Flachbandspannung wurden die CV-Kurven mit einer von Alexander
Schmid (Institut für Angewandte Physik der TU Bergakademie Freiberg) programmierten Matlab-Software angepasst.
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Abbildung 9.6.: CV-Kurven für unterschiedliche Biasspannungsschleifen am Beispiel der Probe S13 (36 at.%) nach
einer Temperung bei 700 ◦C.
Zudem beeinflusst die Ge-Konzentration den Anstieg der Speicherfenstercharakteristik und den Betrag
der Biasspannungsschleife, der zur Messung eines Speicherfensters mindestens nötig ist. Diese Ein-
flüsse sind technologisch bedingt. Bei höheren Ge-Gehalten wachsen die Ge-Nanokristalle tiefer in das
Tunneloxid hinein (siehe Abbildung 9.3 und Abbildung 9.4). Die effektive Dicke des Tunneloxides ist
daher für höhere Ge-Gehalte geringer.
Einfluss der Anzahl an Speicherschichten
Der Nutzen von Mehrschichtsystemen wurde für andere Materialsysteme intensiv untersucht [23, 33,
187, 202–204]. Es wurde gezeigt, dass die Breite des Speicherfensters mit der Anzahl an Speicher-
schichten skaliert [33, 187]. In einer Arbeit wurden auch Schwellspannungen für das Beschreiben
der einzelnen Speicherschichten beobachtet. Das heißt, es wurden unterschiedliche Schwellenspan-
nungen benötigt, um die erste, zweite und dritte Speicherschicht aufzuladen. Zu erkennen sind die
Schwellspannungen an einem sprunghaften Anstieg der Speicherfensterbreite [203]. Diese Eigenschaft
könnten für Multilevelspeicher verwendet werden.
Die zweite Speicherschicht der Probe S2 bewirkt weder eine Stufe in der Speicherfenstercharakteristik
noch eine Zunahme der Speicherfensterbreite (Abbildung 9.7). Trotz der insgesamt höheren Anzahl
an Ge-Nanokristallen (Summe aus beiden Speicherschichten) speichert S2 weniger Ladungen als S13.
Man kann daraus schlussfolgern, dass nur die untere Schicht aufgeladen wird. Anschließend schirmen
diese Ladungen die obere Schicht vom Silizium-Substrat ab (Coulomb-Blockade). Eine Überwindung
dieser Blockade ist zwar für höhere Biasspannungen möglich. Die Ge-Nanokristalle werden dann aber
aufgrund des hohen Leckstroms über das Kontrolloxid entladen.
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Abbildung 9.7.: Die Breite des Speicherfensters in Abhängigkeit vom Betrag der Biasspannungsschleife für die Proben
der Serie S. Alle Proben wurden bei 700 ◦C getempert.
Einfluss der Wärmebehandlung
In Abbildung 9.8 ist am Beispiel der Probe S13 (36 at.% Ge) die Breite des Speicherfensters in Ab-
hängigkeit von der Temperatur dargestellt. Es lassen sich drei Temperaturbereiche erkennen: (i) Für
Temperaturen unter 700 ◦C ist zwar ein deutlich ausgeprägtes Speicherfenster messbar, die dazuge-
hörigen CV-Kurven (Abbildung A.12 im Anhang) sind aber nach links verschoben. Das deutet auf
eine hohe Anzahl an festen positiven Ladungen im Dielektrikum hin. (ii) Zwischen 700 ◦C und 760 ◦C
wird das größte Speicherfenster gemessen. Zudem zeigt der Verlauf der CV-Kurven ein defektfreies
Dielektrikum an. (iii) Über 760 ◦C nimmt die Breite des Speicherfensters abrupt ab. Die optimale
Temperatur liegt somit zwischen 700 ◦C und 760 ◦C.
Eine mögliche Ursache für die abrupte Abnahme der Speicherfensterbreite im dritten Bereich ist
die Kristallisation des Kontrolloxides, die ebenfalls zwischen 767 ◦C und 775 ◦C einsetzt (vergleiche
Kapitel 7). Durch die Kristallisation des Kontrolloxides entstehen Korngrenzen, die die Leckstrom-
beständigkeit des Materials reduzieren [27] und somit die Gefahr für eine Entladung der Ge-Nanokris-
talle über die Gate-Elektrode erhöhen.
Das größte Speicherfenster von 5 V wurde an der Probe S13 (36 at.% Ge) nach einer Temperung bei
725 ◦C gemessen. Dazu wurde eine Biasspannungsschleife von ±7 V durchlaufen. Ein Vergleich mit
den Literaturdaten in Tabelle 9.1 zeigt, dass dieser Wert überdurchschnittlich ist. Das untersuchte
Materialsystem ist also vielversprechend für eine Anwendung in nichtflüchtigen Datenspeichern.
Dennoch sei an dieser Stelle erwähnt, dass ein quantitativer Vergleich mit Literaturdaten schwierig
ist. Der Grund hierfür ist, dass die Speicherfensterbreite nicht nur von elektrischen Parametern wie
Biasspannungsschleife und Sweep-Rate abhängt, sondern auch von strukturellen Parametern wie die
Dicke des Tunnel- und Kontrolloxides.
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Abbildung 9.8.: Die Speicherfensterbreite in Abhängigkeit von der Temperatur der Wärmebehandlung am Beispiel
der Probe S13. Es wurde immer mit einer Biasspannungsschleife von ±5V gemessen. Die Fehlerbalken geben die
Standardabweichung aus 10 Messungen an.
9.3.2. Zeitabhängiges Schreibverhalten
Das zeitabhängige Schreibverhalten wurde am Beispiel der Probe S13 (36 at.% Ge) untersucht. Die
Aufnahme jedes Datenpunktes in Abbildung 9.9 erfolgte in drei Schritten: Erstens wurde für eine Zeit
von 10 s eine Spannung von 10 V an die Gate-Elektrode angelegt. Dieser Schritt dient dem Entfernen
aller positiven Ladungen und dem Erreichen eines definierten Anfangszustands. Zweitens wurde die
Probe bei Schreibspannungen zwischen −2 V und −7 V mit Löchern beschrieben. Die Schreibzeiten
variierten zwischen 1 s und 1000 s. Drittens wurde die geschriebene Ladungsmenge durch die Aufnah-
me einer CV-Kurve ausgelesen. Damit diese Prozedur das Ergebnis nicht verfälscht, wurde eine hohe
Sweep-Rate von 1 V/s genutzt. Als Maß für die Ladungsmenge dient die Flachbandspannung.
In Abbildung 9.9 ist der Betrag der Flachbandspannung in Abhängigkeit von der Schreibzeit aufgetra-
gen. Die rechte Ordinate gibt die Anzahl der gespeicherten Ladungen pro Ge-Nanokristall an. Diese











berechnet werden [3]. In dieser Gleichung steht ∆VFB für die Verschiebung der Flachbandspannung,
tox für die Dicke des Kontrolloxides, q für die Elementarladung, DNC und dNC für die Flächendichte
und die mittlere Größe der Ge-Nanokristalle und εox und εGe für die Dielektrizitätszahlen des Kontrol-
loxides und der Ge-Nanokristalle. Die Flächendichte wurde aus TEM-Aufnahmem (unter anderem
Abbildung 9.3) zu DNC = 9 ·1011 cm−2 abgeschätzt.
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Abbildung 9.9.: Der Betrag der Flachbandspannung in Abhängigkeit von der Schreibzeit am Beispiel der Probe S13
(36 at.%). Als Parameter sind unterschiedliche Schreibspannungen angegeben. Die rechte Ordinate gibt die Anzahl
der gespeicherten Ladungen pro Ge-Nanokristall an, die nach Gleichung 9.1 berechnet wurde. Die Probe wurde bei
700 ◦C getempert. Reprinted from [200], with the permission of AIP Publishing.
Nach Anlegen der Schreibspannung verschiebt sich die Flachbandspannung innerhalb der ersten
100 s kontinuierlich zu höheren Werten. Das bedeutet, dass die Anzahl an gespeicherten Löchern
mit der Schreibzeit zu nimmt. Danach tritt eine Sättigung ein. Die Ursache für die Sättigung könnte
sein, dass (i) bereits eingefangene Löcher ein abstoßendes elektrisches Feld (Coulomb-Barriere)
aufbauen, das weitere positive Ladungen von den Ge-Nanokristallen fernhält [15], und/oder (ii) dass
weiterer Haftstellen fehlen. Mehr Ladungen können für höhere Schreibspannung geschrieben werden.
Höhere Schreibspannungen geben (i) den Löchern eine höhere Energie und ermöglichen somit die
Überwindung der Blockade und/oder aktivieren (ii) zusätzliche Haftstellen an den Grenzflächen der
Ge-Nanokristalle, indem sie die Bänder stärker verbiegen. Die unterschiedlichen Zustände könnten für
Multi-Level Speicher verwendet werden.
9.3.3. Mechanismus der Ladungsspeicherung
In der Literatur wird kontrovers diskutiert, ob die Ladungsträger in den Potentialtöpfen der Nanokris-
talle [26, 38, 148, 205] oder an Haftstellen, verursacht durch Grenzflächenzuständen [41, 204, 206],
gespeichert sind. Im Allgemeinen wird eine Speicherung in den Potentialtöpfen bevorzugt. Da die
energetische Tiefe der Haftstellen unbekannt ist und stark variieren kann, können sich diese negativ
auf die Speicherdauer auswirken [87, 201]. Um tiefere Einsichten in die Ladungsspeicher- und La-
dungsverlustmechanismen des hier untersuchten Materialsystems zu erhalten, wurde die Probe S13
(36 at.% Ge) mit der Konstante-Kapazität-Methode charakterisiert.8
8 Die Messroutine für die Konstante-Kapazität-Methode wurde von Markus Haverkamp programmiert.
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Abbildung 9.10.: Konstante-Kapazität-Messung am Beispiel der Probe S13 nach einer Temperung bei 700 ◦C.
Reprinted from [200], with the permission of AIP Publishing.
Vor der Konstante-Kapazität-Messung wurde mit Hilfe einer CV-Kurve (Sweep-Rate = 1 V/s) die
Flachbandspannung im unbeschriebenen Zustand gemessen. Diese ist in Abbildung 9.10 als waa-
gerechte Linie bei −1,2 V eingezeichnet. Zum Schreiben von Löchern wurde danach für 60 s eine
Schreibspannung von −10 V an die Gateelektrode angelegt. Anschließend wurde erneut eine CV-Kurve
mit hoher Sweep-Rate von 1 V/s aufgenommen. Die daraus bestimmte Flachbandspannung von −3,8 V
(beschriebener Zustand) wurde an die Gateelektrode angelegt. Der Speicher befindet sich somit unter
Flachbandbedingungen. Das heißt, es fällt keine Spannung über das Tunneloxid ab. Der Betrag der
angelegten Spannung wurde fortan kontinuierlich nachgeregelt, sodass die Kapazität konstant bleibt.
Dadurch wird die Verschiebungen der Flachbandspannung aufgrund des Verlustes von Ladungen
kompensiert.
Der zeitliche Verlauf der angelegten Flachbandspannung ist in Abbildung 9.10 dargestellt. Die Kinetik
kann in drei Bereiche unterteilt werden: Der Betrag der angelegten Spannung (i) bleibt innerhalb der
ersten 50 s konstant, (ii) verringert sich im Bereich zwischen 50 s und 6 h und (iii) bleibt nach 6 h erneut
konstant, jedoch bei einem signifikant kleineren Level (−2,6 V) als vor dem Schreibvorgang (−1,2 V).
Da die Energiebänder während der gesamten Messung flach sind, rechnet man anfänglich mit einem
schnellen Ladungsverlust, insbesondere für den Fall, dass mehrere Löcher pro Potentialtopf gespeichert
sind, die sich gegenseitig abstoßen [201]. Diese Vermutung stimmt jedoch nicht mit dem konstanten
Spannungsverlauf im ersten Bereich überein. Man kann daher sagen, dass erstens die Löcher eher an
Haftstellen zwischen den Ge-Nanokristallen und der oxidischen Matrix gespeichert sind und nicht in
den Potentialtöpfen der Nanokristalle und dass zweitens der Ladungsverlust thermisch aktiviert ist.
Da die Konstante-Kapazität-Messung bei Raumtemperatur durchgeführt wurde, konnten nicht alle
gefangenen Ladungen aktiviert werden, was den langzeitstabilen Zustand im Bereich drei erklärt.
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9.4. Zusammenfassung
In diesem Kapitel wurden die Ladungsspeicher-Eigenschaften von Ge-Nanokristallen in einer TaZrOx-
Matrix untersuchen. Dazu wurde eine unterschiedliche Zahl an Nanokristall-Floating-Gates erfolgreich
in MIS-Strukturen eingebettet. Mit Hilfe von CV-Messungen wurde gezeigt, dass Proben mit Ge-
Nanokristallen Ladungen speichern, während Referenzproben ohne Ge-Nanokristalle keine Ladungen
speichern. Die Breite des Speicherfensters, ein Maß für die Anzahl der gespeicherten Ladungen, wurde
in Abhängigkeit vom Ge-Gehalt der Speicherschicht und von der Temperatur der Wärmebehandlung
optimiert. Dadurch konnte eine maximale Speicherfensterbreite von 5 V erreicht werden. Im Vergleich
zu bekannten Materialsystemen ist dieser Wert überdurchschnittlich. Ein solches Speicherfenster
ermöglicht eine einfache Unterscheidung zwischen einem beschriebenen und einem unbeschriebenen
Zustand.
Für den korrekten Betrieb der Speicherzelle muss das Kontrolloxid amorph sein. Setzt dessen Kris-
tallisation ein, nimmt die Breite des Speicherfensters schlagartig ab. Verantwortlich für den Verlust
der Speichereigenschaften sind Korngrenzen, die die isolierenden Eigenschaften des Kontrolloxides
reduzieren.
Konstante-Kapazität-Messungen geben Hinweise, dass die Ladungsträger nicht in den Potentialtöpfen
der Nanokristalle, sondern an Grenzflächenzuständen zwischen den Nanokristallen und der Matrix
gespeichert sind. Demzufolge ist die Speicherzelle kein Floating-Gate-Flashspeicher wie ursprüng-
lich angestrebt, sondern ein Charge-Trapping-Flashspeicher. Als Konsequenz kann der Versatz der
Valenzbandkante zwischen den Ge-Nanokristallen und dem Silizium-Substrat nicht als Maß für die
energetische Tiefe der gespeicherten Löcher herangezogen werden. Da die energetische Lage der
Haftstellen unbekannt ist, könnte es Probleme hinsichtlich der Datenerhaltung (Retention) geben.
Nichtsdestotrotz ist das neue Materialsystem vielversprechend für eine Anwendung in nichtflüchtigen
Datenspeichern.
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Das System GeZrOx ist aufgrund der nahezu gleichzeitigen Kristallisation von Ge und der ZrO2-
Matrix für nichtflüchtige Datenspeicher ungeeignet.
Im System GeTaZrOx ermöglicht das große Speicherfenster eine einfache Unterscheidung zwischen
einem programmierten und einem nicht programmierten Zustand. Da die Ladungen in Grenzflächen-
zuständen zwischen den Nanokristallen und der Matrix gespeichert sind, ist die Speicherzelle kein
Floating-Gate-Flashspeicher wie ursprünglich angestrebt, sondern ein Charge-Trapping-Flashspeicher.
Als Konsequenz kann der Versatz der Valenzbandkante zwischen den Ge-Nanokristallen und dem
Silizium-Substrat nicht als Maß für die energetische Tiefe der gespeicherten Löcher herangezogen
werden. Deshalb könnte es Probleme hinsichtlich der Datenerhaltung (Retention) geben.
Weiterhin ist zu beachten, dass sich aufgrund der kleinen Speicherstrukturen in einer Speicherzelle
nur sehr wenige Nanokristalle befinden. Deshalb besteht die Gefahr, dass bereits bei der Entladung
von nur einem Nanokristall die gespeicherte Information verloren geht. Ein Ausweg wäre der Einsatz
von Ge-Nanokristallen in dreidimensionalen Speicherstrukturen, wo aufgrund der größeren Fläche der
Charge-Trapping-Schicht deutlich mehr Nanokristalle untergebracht werden können.
Solarzellen und Lichtemitter auf Basis von Nanokristallen
Übergitterstrukturen ermöglichen die größen- und positionskontrollierte Herstellung von Ge-Nanokris-
tall-Monolagen in einer TaZrOx-Matrix. Die Größe der Ge-Nanokristalle kann in einem Bereich von
3 nm bis 6 nm gut kontrolliert werden. Laut Rechnungen ist in diesem Größenbereich eine Variation
der Bandlücke zwischen 1 eV und 4 eV (λ zwischen 1200 nm bis etwa 300 nm) möglich [55]. Damit
würde sich mit nur einem Material ein großer Bereich des Sonnenspektrums abdecken lassen.
Diese Tatsachen ließen sich sowohl für Solarzellen als auch für Lichtemitter nutzen. Aufgrund des
Ergebnisses, dass die Ladungen in Grenzflächenzuständen zwischen den Nanokristallen und der
Matrix und nicht in den Potentialtöpfen der Ge-Nanokristalle gespeichert sind, sind die untersuchten
Übergitterstrukturen jedoch weder für Solarzellen noch für Lichtemitter vielversprechend. Das haben
auch Photolumineszenzmessungen an diesen Strukturen gezeigt [114]. Sowohl die Anregung im




Ge-Nanokristalle in einer ZrO2-Matrix sind für nichtflüchtige Datenspeicher, Solarzellen und Licht-
emitter interessant. Damit diese Anwendungen funktionieren können, ist eine gute Kontrolle der
Kristallitgröße sowie der Flächendichte und Lage der Kristallite in der Matrix wichtig. Zudem sollte
die Matrix amorph sein, da amorphe Matrixmaterialien die Nanokristall-Oberfläche besser passivieren
und beständiger gegen Leckströme sind. Die genannten Punkte entsprechen den Zielsetzungen dieser
Arbeit. Die einzelnen Kapitel sind so aufgebaut, dass sie bereits Zusammenfassungen enthalten. Daher
werden an dieser Stelle nur die wichtigsten Schritte zum Erreichen der Zielsetzung aufgezeigt.
Die Ge-Nanokristalle wurden durch eine Wärmebehandlung aus übersättigten festen Lösungen (Misch-
schichten aus GeZrOx und GeTaZrOx) synthetisiert. Die Abscheidung dieser Schichten erfolgte mittels
Co-Sputter-Technik in einer Hochfrequenz-Magnetronsputter-Anlage. Mischschichten mit und ohne
Wärmebehandlung wurden anschließend mit Ramanspektroskopie, Röntgenbeugung und Transmissi-
onselektronenmikroskopie untersucht.
Laut Literatur kristallisieren ZrO2-Schichten zwischen 500
◦C und 550 ◦C und Ge-Schichten zwischen
300 ◦C und 450 ◦C. Daher war die Erwartung, dass die Synthese von Ge-Nanokristallen in einer
amorphen ZrO2-Matrix möglich ist. Es zeigte sich jedoch, dass die Kristallisation von Ge und ZrO2
in den GeZrOx-Mischschichten über einen weiten Konzentrationsbereich bei nahezu der gleichen
Temperatur einsetzt. Für die Umsetzung der Zielsetzung stellt sich dieses Materialsystem damit als
ungeeignet heraus.
Die amorphe Phase eines Materials kann durch die Beimischung von Fremdstoffen stabilisiert werden.
In der vorliegenden Arbeit wurde Ta2O5 genutzt. Es zeichnet sich neben einer hohen Kristallisations-
temperatur im Hinblick auf die spätere Anwendung in nichtflüchtigen Datenspeichern auch durch eine
große Bandlücke und eine hohe Dielektrizitätszahl aus. Durch die Beimischung von Ta2O5 konnte die
Kristallisationstemperatur von dem Mischoxid um 150 K gegenüber ZrO2 erhöht werden. Der höchste
Wert von 900 ◦C wurde für das Mischoxid mit einem [Ta]/([Ta]+[Zr])-Verhältnis von 0,59 bestimmt.
Da die Ge-Cluster in der vorher betrachteten ZrO2-Matrix in Abhängigkeit vom Ge-Gehalt zwischen
640 ◦C und 670 ◦C kristallisieren, ist dieses Mischoxid vielversprechend für die Synthese von Ge-
Nanokristallen in einer amorphen Hoch-εr-Matrix.
Auf diesem Ergebnis aufbauend wurde das System GeTaZrOx hinsichtlich des Kristallisationsver-
haltens untersucht. Es zeigte sich, dass in Abhängigkeit vom Ge-Gehalt die Kristallisation der Ge-
Cluster zwischen 635 ◦C und 650 ◦C einsetzt und die der oxidische Matrix zwischen 745 ◦C und 770 ◦C.
Daraus ergibt sich ein breites Temperaturfensters von mindestens 95 K, das für die Synthese von Ge-
Nanokristallen in einer amorphen Matrix genutzt werden kann.
100 11. Zusammenfassung
Im Anschluss wurde untersucht, ob GeZrOx/ZrO2-Übergitterstrukturen für eine größen- und positions-
kontrollierte Herstellung von Ge-Nanokristallen geeignet sind. Es zeigte sich, dass Trennschichten
aus ZrO2 dank ihrer guten Barrierewirkung eine Ge-Diffusion von einer Mischschicht in die andere
verhindern. Dadurch stellt sich ein quasi-zweidimensionales Diffusionsregime für das Ge ein, weshalb
Monolagen aus Ge-Nanokristallen an beliebigen Stellen in die Matrix eingebettet werden können.
Nachteilig ist jedoch, dass die Form der Ge-Nanokristalle aufgrund der kristallinen ZrO2-Matrix von
einer Kugel abweicht. Daher können die Kristallite in den Mischschichten lateral ausgedehnt sein,
worunter die Größenkontrolle leidet.
Die Beimischung von Ta2O5 stabilisiert auch in GeTaZrOx/TaZrOx-Übergitterstrukturen die amorphe
Phase des Matrixmaterials. Daher ist es in diesem Schichtsystem möglich, Ge-Nanokristall-Monolagen
positionskontrolliert in eine amorphe Matrix einzubetten. Aufgrund der amorphen Matrix stellen sich
kugelförmige Ge-Nanokristalle im Größenbereich von 3 nm bis 9 nm ein. Ihr maximaler Durchmesser
wird von der Dicke der GeTaZrOx-Mischschicht begrenzt. Eine enge Größenverteilung ist aber nur
bis zu einer Mischschichtdicke von 6 nm möglich. Für dickere Mischschichten ergeben sich bimodale
Verteilungen der Kristallitgröße im genannten Bereich.
Die Flächendichte einer Ge-Nanokristall-Monolage konnte nicht über den Ge-Gehalt eingestellt wer-
den. Allerdings wurde ein großer Einfluss des Matrixmaterials auf die Flächendichte beobachtet.
Werden in den GeTaZrOx/TaZrOx-Übergitterstrukturen zusätzlich SiO2-Schichten unter den Ge-hal-
tigen Mischschichten eingebettet, bilden sich Ge-Nanokristalle mit einem Durchmesser von bis zu
13 nm, deren Flächendichte im Vergleich zur Übergitterstruktur ohne SiO2-Schichten geringer ist. Der
Grund für diese Beobachtung ist in der unterschiedlichen Barrierewirkung von TaZrOx und SiO2 gegen
die Diffusion von Ge zu suchen. Im Fall einer guten Barrierewirkung des Matrixmaterials (TaZrOx)
bilden sich kleine Ge-Nanokristalle mit einer hohen Flächendichte. Im Fall einer schlechteren Barrie-
rewirkung (SiO2) stellen sich große Nanokristalle mit einer vergleichsweise kleinen Flächendichte
ein.
Als eine mögliche Anwendung für das neue Materialsystem GeTaZrOx wurden nichtflüchtige Daten-
speicher auf Basis von Ge-Nanokristallen untersucht. Dazu wurde eine unterschiedliche Anzahl an
Nanokristall-Floating-Gate-Elektroden erfolgreich in MIS-Strukturen eingebettet. Bei der elektrischen
Charakterisierung zeigte sich, dass Proben mit Ge-Nanokristallen Ladungen speichern, während Refe-
renzproben ohne Ge-Nanokristalle keine Ladungen speichern. Die erzielte Speicherfensterbreite betrug
maximal 5 V. Im Vergleich zu anderen Materialsystemen ist diese Breite überdurchschnittlich. Ein
solches Speicherfenster ermöglicht eine einfache Unterscheidung zwischen einem beschriebenen und
einem unbeschriebenen Zustand. Allerdings gaben Konstante-Kapazität-Messungen Hinweise, dass die
Ladungsträger nicht in den Potentialtöpfen der Ge-Nanokristalle, sondern in Grenzflächenzuständen
zwischen den Nanokristallen und der Matrix gespeichert sind. Demzufolge ist die Speicherzelle kein
Floating-Gate-Flashspeicher wie ursprünglich angestrebt, sondern ein Charge-Trapping-Flashspeicher.
Nichtsdestotrotz ist das Materialsystem vielversprechend für diese Anwendung.
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12. Ausblick
Durch die Beimischung von Ta2O5 wird eine orthorhombische Modifikation des ZrO2 stabilisiert.
Es sollte untersucht werden, ob diese Phase eine aussichtsreiche Alternative zum ferroelektrischen
HfO2 ist. Mit Polarisationsmessungen kann der Nachweis erbracht werden, dass es sich um eine
ferroelektrische Phase handelt. In diesem Zusammenhang muss auch untersucht werden, wie sich
unterschiedliche Schichtdicken und die Verwendung von Deck- sowie Bodenelektroden auf die Sta-
bilisierung dieser Phase auswirken. Bei positivem Ergebnis könnten Speicherstrukturen erzeugt und
insbesondere hinsichtlich ihrer Zuverlässigkeit und Langzeitstabilität charakterisiert werden.
Eine alternative Übergitterstruktur könnte TaZrOx-Trennschichten und GeSiOx-Mischschichten nutzen.
Die TaZrOx-Trennschichten verhindert eine Diffusion zwischen den Ge-haltigen Mischschichten.
Dadurch ergibt sich eine gute Positionskontrolle. In den GeSiOx-Mischschichten ist eine Langstre-
ckendiffusion von Ge möglich. Daher könnte sich die Ge-Nanokristall-Flächendichte innerhalb einer
Monolage über die Ge-Konzentration einstellen lassen. Eine solche Übergitterstruktur wurden bisher
nicht untersucht.
Alle Mischschichten in dieser Arbeit haben einen Sauerstoffüberschuss. Durch zusätzliches Sputtern
eines metallischen Zirkon-Targets kann der Sauerstoff-Gehalt in den Mischschichten variiert werden.
Es wäre interessant zu untersuchen, ob sich in Abhängigkeit vom Sauerstoff-Gehalt die optischen





Abbildung A.1.: Anzahl der englischsprachigen Veröffentlichungen über die Synthese von Ge-Nanokristallen in SiO2
und unterschiedlichen Hoch-εr-Materialien.
1 Die Recherche in Scopus umfasste die und-verknüpften Suchbegriffe „Ge nanocrystals & SiO2“, „Ge nanocrystals & Al2O3“,
„Ge nanocrystals & HfO2“, „Ge nanocrystals & HfAlO“, „Ge nanocrystals & Si3N4“, „Ge nanocrystals & Lu2O3“, „Ge
nanocrystals & ZrO2“
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Abbildung A.2.: Ramanspektren der Proben der Serie GZO nach einer Wärmebehandlung bei unterschiedlichen
Temperaturen zur Bestimmung der Ge-Kristallisationstemperatur in Abhängigkeit von der Schichtzusammensetzung.
Für eine bessere Darstellung sind alle Spektren auf die maximale Intensität normiert. Zudem ist nur ein Teil des
Messbereiches abgebildet.
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Abbildung A.3.: Relative Intensität des kristallinen Ge-Anteils als Funktion der Temperatur für die Proben der Serie
GZO. Für einen Vergleich des Kristallisationsverhaltens der einzelnen Proben der Serie GZO wurden zwei willkürliche
Anteile an kristallinem Ge als Fixpunkte festgelegt: 0,35 (die Kristallisation des Ge setzt gerade ein) und 0,60 (hoher
Anteil an kristallinem Ge).
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Abbildung A.4.: Röntgenbeugungsdiagramme der Proben der Serie GZO nach einer Wärmebehandlung bei unter-
schiedlichen Temperaturen zur Bestimmung der Kristallisationstemperatur der Matrix in Abhängigkeit von der
Schichtzusammensetzung. Im unteren Teil der Abbildung sind die Lagen der Beugungslinien für kubisches (c)-Ge
[136] und tetragonales (t)-ZrO2 [137] angegeben. Als Kristallisationstemperatur wurde die Temperatur definiert, bei
der erstmals die Beugungslinie bei 2θ ≈ 30° erscheint.
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Abbildung A.5.: Anpassung der Röntgenbeugungsdiagramme zur Bestimmung der Lage und Verbreiterung der Ge-
Linien (111), (220) und (311) mit Hilfe der Software TOPAS. Als Beispiel ist die Probe GZO_5 (33 at.% Ge) nach
einer Wärmebehandlung bei 670 ◦C (oben) und 800 ◦C (unten) zu sehen. Für die Anpassung der Ge-Linien wurden
drei Pseudo-Voigt-Funktionen verwendet. Die amorphen und kristallinen ZrO2-Anteile wurden ebenfalls mit Pseudo-
Voigt-Funktionen angepasst.
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Abbildung A.6.: Temperaturabhängige Veränderung des Ge-Gitterparameters der Proben GZO_7 (53 at.% Ge) und
GZO_8 (Ge-Referenzprobe). Der Gitterparameter wurde aus der Lagen der Ge-Linien (111), (220) und (311) mit
Hilfe der Bragg-Gleichung für kubische Systeme berechnet. Der Wert a0 entspricht dem Gitterparameter eines
unverspannten Kristalls [70]. Als Messunsicherheit bei der Winkelbestimmung wurde ein maximaler Wert von ±0,005 °
angenommen. Ein Vergleich der unterschiedlichen Ge-Gehalte zeigt, dass die Anisotropie des Gitterparameters umso
geringer ist, je höher die Ge-Konzentration ist. Ursächlich ist in diesem Fall die tendenziell geringere Menge an
Fremdatomen.
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Abbildung A.7.: Röntgenbeugungsdiagramme der Proben der Serie TZO (500 nm Schichtdicke) nach einer Wärme-
behandlung bei unterschiedlichen Temperaturen zur Bestimmung der Kristallisationstemperatur in Abhängigkeit von
der Schichtzusammensetzung. Der Wert x = [Ta]/([Ta]+[Zr]) steht für den relativen Tantal-Gehalt. Im unteren Teil
der Abbildung sind die Lagen der Beugungslinien für tetragonales (t)- [156] und orthorhombisches (o)-(Zr,Ta)O2
(ZO) [104] sowie orthorhombisches (o)-Ta2O5 (TO) [175] angegeben. Als Kristallisationstemperatur wurde die
Temperatur definiert, bei der die ersten scharfen Beugungslinien erscheinen.
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Abbildung A.8.: Ramanspektren der Proben der Serie GTZO nach einer Wärmebehandlung bei unterschiedlichen
Temperaturen zur Bestimmung der Ge-Kristallisationstemperatur in Abhängigkeit von der Schichtzusammensetzung.
Für eine bessere Darstellung sind alle Spektren auf die maximale Intensität normiert. Zudem ist nur ein Teil des
Messbereiches abgebildet.
113








































































































Abbildung A.9.: Relative Intensität des kristallinen Ge-Anteils als Funktion der Temperatur für die Proben der
Serie GTZO. Für einen Vergleich des Kristallisationsverhaltens der einzelnen Proben der Serie GTZO wurden zwei
willkürliche Anteile an kristallinem Ge als Fixpunkte festgelegt: 0,35 (die Kristallisation des Ge setzt gerade ein) und
0,60 (hoher Anteil an kristallinem Ge).
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Abbildung A.10.: Röntgenbeugungsdiagramme der Proben der Serie GTZO nach einer Wärmebehandlung bei
unterschiedlichen Temperaturen zur Bestimmung der Kristallisationstemperatur der Matrix in Abhängigkeit von
der Schichtzusammensetzung. Im unteren Teil der Abbildung sind die Lagen der Beugungslinien für kubisches
(c)-Ge [136], orthorhombisches ZrO2 (o-ZO) [104] und orthorhombisches Ta2O5 (o-TO) [175] angegeben. Als
Kristallisationstemperatur wurde die Temperatur definiert, bei der die ersten Beugungslinien der Matrix erscheinen.
Im Allgemeinen kristallisiert die Matrix sehr abrupt.
Abbildung A.11.: Temperaturabhängige Veränderung des Ge-Gitterparameters der Probe GTZO_4 (19 at.% Ge).
Der Gitterparameter wurde aus der Lagen der Ge-Linien (111), (220) und (311) mit Hilfe der Bragg-Gleichung für
kubische Systeme berechnet. Der Wert a0 entspricht dem Gitterparameter eines unverspannten Kristalls [70]. Als
Messunsicherheit bei der Winkelbestimmung wurde ein maximaler Wert von ±0,005 ° angenommen.
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Abbildung A.12.: Typischer Verlauf der CV-Kurven nach einer Wärmebehandlung bei unterschiedlichen Temperaturen.
Als Biasspannungsschleife wurde immer ±5V verwendet.
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